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     Les alliages d’aluminium 2024 T351 et 7075 T7351 occupent une place très importante 
dans le domaine aéronautique. Ils possèdent une faible masse volumique qui constitue un 
atout pour la réduction de masse des avions. En outre, ils présentent de hautes caractéristiques 
mécaniques ce qui permet leur utilisation en tant que matériaux de structure. La résistance 
mécanique de ces alliages est accrue par le phénomène de durcissement structural qui 
implique des traitements thermiques ou thermomécaniques spécifiques. La contre partie de 
ces traitements est l’établissement d’une microstructure très hétérogène qui sensibilise le 
matériau à divers modes de corrosion.  
 
     Ces modes de corrosion sont fréquemment rencontrés sur les structures aéronautiques 
après quelques années de service. Ils peuvent se développer à la surface de l’alliage mais aussi 
pénétrer jusqu’au cœur de la pièce (corrosion par piqûres, corrosion intergranulaire, corrosion 
feuilletante)  et, de ce fait, il est parfois difficile de les détecter. Les conséquences de cette 
dégradation sur l’intégrité des pièces aéronautiques sont alors désastreuses tant pour la 
sécurité des aéronefs que pour la santé économique des exploitants. On comprend alors 
l’intérêt d’une part, d’étudier les mécanismes de la corrosion de l’alliage 2024 T351 et de 
l’alliage 7075 T7351 et d’autre part, de donner une approche quantitative de leurs différentes 
réponses à la corrosion. Ces deux axes de recherche sur la corrosion des deux alliages 
constituent les objectifs de ce travail. 
 
     Cette thèse, articulée autour de cinq chapitres, est donc consacrée à la caractérisation vis-à-
vis de la corrosion des deux alliages d’aluminium : l’alliage 2024 (AA 2024 T351) et l’alliage 
7075 (AA7075 T7351) dans une solution de Na2SO4 0,1 M en particulier à l’aide de la 
spectroscopie d’impédance électrochimique globale (SIE). L’aluminium pur a été utilisé 





     Le chapitre I présente une synthèse bibliographique permettant de faire un état des 
connaissances sur les différents points abordés lors de ce travail : le système aluminium-
cuivre (alliage 2024) et le système aluminium-cuivre-zinc (alliage 7075), le durcissement 
structural, les films passifs et la corrosion de ces deux alliages.  
 
     Le chapitre II est consacré à la présentation des matériaux, des méthodes de caractérisation 
microstructurale, des techniques électrochimiques et des conditions expérimentales mises en 
œuvre au cours de cette étude. 
 
     Le chapitre III a pour objectif de présenter une étude détaillée de la microstructure des 
alliages d’aluminium 2024 T351 et 7075 T7351 utilisés dans cette étude, afin de pouvoir 
corréler l’influence de leur état microstructural à leur comportement en corrosion. La nature 
chimique, la morphologie, la quantité et la localisation des particules vont être présentées dans 
ce chapitre. Ces données seront utilisées pour comprendre les phénomènes liés à la réponse à 
la corrosion des matériaux qui sera présentée dans les chapitres IV et V. 
 
     Le chapitre IV regroupe les résultats des essais d’impédance électrochimique au potentiel 
de corrosion de l’alliage 2024 T351, de l’alliage 7075 T7351 et de l’aluminium pur. Dans une 
première partie du chapitre, l’influence du temps d’immersion dans une solution de Na2SO4 
0,1 M sera présentée. Les diagrammes d’impédance sont caractérisés par une dispersion en 
fréquence, exprimée en termes de « constante phase élément » (CPE) en hautes fréquences. 
Ce comportement sera analysé avec la méthode classique des circuits électriques équivalents 
et à l’aide d’un modèle de loi de puissance, permettant d’obtenir des profils de résistivité dans 
l’épaisseur de la couche d’oxyde formée sur les trois matériaux. La deuxième partie du 
chapitre est consacrée à l’étude de l’influence de la vitesse de rotation de l’électrode sur le 
comportement en corrosion des différents matériaux. 
 
     Enfin, dans le chapitre V les trois matériaux seront étudiés dans les domaines cathodique et 
anodique à l’aide de différentes mesures électrochimiques (courbes de polarisation, courbes 
de Levich et spectroscopie d’impédance). Dans cette dernière partie, une attention particulière 
a été portée à l’analyse de la réaction cathodique (réduction de l’oxygène) à la surface des 
deux alliages qui est à l’origine de leur dégradation importante. 
 
     Des conclusions partielles sont données à la fin des différents chapitres. Les points forts de 
l’étude sont rappelés dans la conclusion de ce mémoire. 
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     L'aluminium comme les autres métaux techniquement purs, à 99,5 % et plus, a de faibles 
propriétés mécaniques. C’est la raison pour laquelle, dès la fin du XIX siècle, les 
métallurgistes ont cherché à améliorer plusieurs de ses propriétés en y ajoutant d'autres 
métaux. En fait, on peut considérer que la métallurgie de l'aluminium ne débute réellement 
qu'avec la découverte du durcissement structural des alliages d'aluminium au cuivre [Var99].  
     Ce chapitre est scindé en trois parties : tout d’abord, des généralités sur les alliages 
d'aluminium et plus particulièrement sur les matériaux de l'étude, à savoir, l'alliage 2024 T351 
et l’alliage 7075 T7351 seront présentées. Une deuxième partie sera consacrée à la description 
des mécanismes de la corrosion de l’aluminium et aux phénomènes physico-chimiques de la 
formation des films passifs sur l’aluminium pur et ses alliages, de manière à déterminer leur 
rôle dans le comportement à la corrosion. Une troisième partie décrit les travaux récents 
relatifs à la corrosion des alliages d’aluminium 2024 et 7075. 
 
   I.1. L’aluminium et ses alliages 
     Seuls neuf éléments sont capables de s'allier à l'aluminium parce qu'ils ont une solubilité 
dans l'aluminium à l'état solide supérieure à 0,5 %. Ce sont : l'argent, le cuivre, le gallium, le 
germanium, le lithium, le manganèse, le magnésium, le silicium et le zinc. Pour diverses 
raisons de coût (l'argent), de disponibilité (le gallium, le germanium) et de difficultés de mise 
en œuvre (le lithium), la métallurgie de l'aluminium est fondée, depuis son début, sur 
uniquement cinq éléments d'alliage qui sont : 
• Le cuivre. 
• Le manganèse. 
• Le magnésium. 
• Le silicium. 
• Le zinc. 
     Ces cinq éléments sont à la base des huit familles d'alliages d'aluminium. L’action d’un 
élément sur les propriétés de l’aluminium dépend bien évidemment de sa nature et de la 
quantité ajoutée. Mais, pour certains d’entre eux, leur influence sur les propriétés de l’alliage 
peut aussi dépendre de la présence d’un, ou plusieurs autres éléments, parce qu’ils peuvent 
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   I.2. Les familles d’alliages d’aluminium 
     Les huit familles d’alliages d’aluminium se divisent en deux groupes bien distincts en 
relation avec leur mode de durcissement  (Tableau I-1). 
     Le premier groupe est constitué des alliages à durcissement par écrouissage. Ce sont les 
familles 1000, 3000, 5000 et 8000. Les propriétés mécaniques de ces alliages sont 
déterminées par le durcissement plastique qui correspond à une modification structurale du 
métal. 
 
Tableau I-1 : Familles d’alliages d’aluminium 
Durcissement par écrouissage 
Famille Élément d’alliage % en masse Additions possibles 
1000 Aucun  Cuivre 
3000 Manganèse 0,5 – 1,5 Magnésium – cuivre 
5000 Magnésium 0,5 - 5 Manganèse – Chrome 
8000 Fer et silicium 
Si : 0,3 – 1 
Fe : 0,6 - 2 
Nickel 
    
Durcissement structural 
Famille Élément d’alliage % en masse Additions possibles 
6000 Magnésium et silicium 
Mg : 0,5 – 1,5 
Si : 0,5 – 1,5 
Silicium – magnésium- 
manganèse 
2000 Cuivre 2 - 6  
7000 Zinc et magnésium 
Zn : 5 – 7 
Mg : 1 - 2 
Cuivre 
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     Le second groupe est constitué des alliages à durcissement structural. Ce sont les 
familles 2000, 4000, 6000 et 7000. Les propriétés mécaniques de ces alliages sont 
déterminées par le traitement thermique, généralement effectué à la fin de la gamme de 
transformation, en trois étapes : mise en solution, trempe et revenu (ou maturation). Le 
phénomène de durcissement résulte de la précipitation provoquée et contrôlée de certaines 
phases à l’intérieur de la matrice d’aluminium qui vont produire une augmentation des 
propriétés mécaniques. Dans cette étude, deux alliages à durcissement structural : l’alliage 
2024 appartenant à la famille 2000 et l’alliage 7075 appartenant à la famille 7000 ont été 
étudiés. 
 
   I.3. Durcissement structural 
     Le durcissement structural des alliages d’aluminium permet d'augmenter les propriétés 
mécaniques du matériau. Il est obtenu par un traitement se divisant en trois étapes [Dub91]. 
− Dans un premier temps, l'alliage est porté à une température supérieure à la 
température de solvus pendant une durée suffisante pour atteindre l'équilibre 
thermodynamique et donc obtenir une mise en solution totale des atomes de soluté. 
− Ensuite, l'opération de trempe (refroidissement rapide de l'alliage) empêche la 
décomposition de la solution solide avec formation de précipités d'équilibre grossiers. 
On obtient une solution solide sursaturée en soluté où les atomes de soluté sont 
positionnés de manière aléatoire aux nœuds du réseau à faces cubiques centrées de 
l'aluminium (on parle alors de solution solide de substitution). 
− Après la trempe, lorsqu'un maintien en température est réalisé, un important 
durcissement de l'alliage est observé. Cette étape est appelée étape de revenu. Le 
durcissement obtenu est fonction du temps et de la température de maintien. 
     C'est un phénomène de précipitation résultant de la décomposition de la solution solide 
sursaturée au cours du maintien isotherme qui est à l'origine du durcissement de l'alliage  
[Bar97]. Ce traitement permet la formation de précipités appelés précipités durcissants qui se 
forment soit pendant la trempe à l'eau, soit lors du traitement de revenu. Cependant, deux 
autres classes de particules intermétalliques peuvent être observées et distinguées en fonction 
de leur mode de formation, car les alliages contiennent un nombre important d'éléments 
d'alliages (ajoutés volontairement afin de modifier certaines propriétés du matériau) ou 
d'impuretés : 
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− les dispersoïdes qui se forment par précipitation à l'état solide. Une fois formées, ces 
particules ne peuvent pas être complètement dissoutes mais leur fraction volumique, 
leur taille ainsi que leur distribution peuvent être modifiées par des traitements 
thermomécaniques ; 
− les particules intermétalliques grossières : les impuretés (comme le fer et le silicium) 
présentes dans tous les alliages commerciaux sont au départ dans la solution liquide 
mais elles vont se combiner avec d'autres éléments et se séparer lors de la 
solidification pour former des particules grossières intermétalliques. Elles peuvent être 
cassées lors des traitements thermiques mais ne peuvent pas être remises en solution. 
 
   I.4. Ségrégation, précipitation intermétallique et inclusions dans les 
alliages d’aluminium 
     Selon Cabane [Cab88], la précipitation concerne l’apparition sous forme divisée d’une 
nouvelle phase de composition et structure différentes de celles de la matrice. La ségrégation 
(terme plus ambigu) est relative aux hétérogénéités de composition chimique ou aux 
variations locales de composition dans la matrice, liées à l’histoire du matériau.  
     Les impuretés et éléments d’alliage peuvent intervenir de façon variée : localisations 
d’atomes étrangers sur des sites de la matrice (perturbation locale) solutions solides primaires 
et intermédiaires, arrangement d’atomes très localisé, phases bidimensionnelles, précipités 
liés de façon variable avec la matrice (interfaces cohérentes, semi-cohérentes, incohérentes), 
et composés définis de structure ordonnée.  
     Les phénomènes de ségrégation et de précipitation comportent des processus de 
déplacements d’atomes par diffusion, impliquant donc leur dépendance vis-à-vis du temps et 
de la température. Toutefois, si les lois de diffusion peuvent suffire à décrire de façon simple 
la ségrégation, la situation est plus complexe dans le cas de la précipitation où apparaissent 
des nouvelles phases, donc de nouvelles interfaces qui sont, de plus, mobiles lors de la 
croissance des précipités. Les paramètres de temps et température prennent toute leur 
importance dans le cas des traitements thermiques. Le cas de l’alliage 2024 dont la résistance 
mécanique est associée à la précipitation du composé Al2Cu, est très dépendent de la 
température de maturation. Totalement solubilisé dans la matrice d’aluminium au-dessus de 
480 °C (homogénéisation), le cuivre à une teneur de 4 % demeure en solution solide lors de la 
trempe car, pour des raisons de temps et d’activation thermique, sa migration ne peut pas se 
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produire. Figé dans cet état de saturation l’alliage va en fait, par vieillissement à la 
température ambiante être le siège d’une précipitation. Si l’alliage est trempé à l’eau 
bouillante ou s’il subit un vieillissement à une température supérieure à 120 °C, la 
précipitation est préférentiellement intergranulaire avec appauvrissement en cuivre, de part et 
d’autre des précipités formés dans les joints. Une description analogue, toujours en termes 
métallurgiques, peut être proposée dans le cas de la précipitation de MgZn2 pour l’alliage 
7075. Sur la Figure I-1 on peut observer des précipites intermétalliques dans les alliages 2024 
et 7075. 
 
   
Figure I-1 : Photomicrographies MEB obtenues dans le cadre de cette étude. Particules 
intermétalliques : (a) alliage 7075 (précipités aux joints de grains) et (b) alliage 2024 (précipités 
grossiers dans la matrice)  
 
     Les inclusions sont de nature diverse, elles se distinguent des précipités et des ségrégations 
sur deux points essentiels :  
 
• d’une part elles se forment directement dans le bain liquide et apparaissent avant la 
solidification partielle ou totale du matériau au contraire des précipités et ségrégations 
qui se forment au cours de la transformation à l’état solide associée aux traitements 
thermiques. 
• leur origine-même justifie l’absence de relations cristallographiques entre la phase 
inclusionaire et la matrice de l’alliage.  
 
      La Figure I-2 montre une inclusion de TiS dans un alliage d’aluminium 2017 après 
soudage. 
   50 µm    5 µm 
  (a)  (b) 
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Figure I-2 : Inclusion de TiS dans un  alliage d’aluminium 2017 [Var99] 
 
   I.5. Système aluminium-cuivre et l’alliage 2024 
     Le système aluminium-cuivre a été l’un des premiers à être industriellement exploité sous 
l’appellation « duralumin » qui a été, pendant longtemps, la dénomination commerciale et 
usuelle des alliages d’aluminium à 4 % de cuivre de la famille 2000. La solubilité du cuivre 
dans l’aluminium à l’état solide décroît de 5,7 % depuis la température eutectique de 547 °C 




Figure I-3 : Diagramme binaire aluminium-cuivre 
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L’addition de cuivre a plusieurs effets : 
• Il accroît les caractéristiques mécaniques de l’aluminium, (avec un plafonnement vers 
6 %, raison pour laquelle la teneur en cuivre des alliages industriels de corroyage 
n’excède pas 6 %). L’augmentation des caractéristiques mécaniques est due à la phase 
durcissante Al2Cu (θ’) qui précipite, lors du durcissement structural [Dix 98]. 
• Il retarde le seuil de recristallisation, soit en température si la durée du chauffage est 
fixée, soit en durée si la température est fixée [Dix 98]. 
• Il réduit l’aptitude au pliage des alliages aluminium-magnésium-silicium (famille 
6000) si la teneur dépasse 0,4 % [Asa06]. 
• Il diminue très sensiblement la conductivité thermique et la conductivité électrique 
des alliages d’aluminium [Dix 98]. Ainsi, pour le 2024 T4, elles sont moitié moindres 
que celles du 1050A.  
• Il diminue très nettement la résistance à la corrosion parce que le cuivre affaiblit les 
propriétés de film d’oxyde naturel [Boa11]. De plus, les conditions du traitement 
thermique de durcissement structural (durée de revenu) sont des paramètres 
importants dont dépend leur sensibilité à la corrosion car ils ont une influence sur le 
potentiel de corrosion de l’alliage (Figure I-4) [Han90]. 
• Il augmente fortement la sensibilité à la fissuration à chaud [Pum48] au point que les 
alliages aluminium-cuivre ne sont pas soudables à l’arc, sauf si la teneur en cuivre 
atteint 6 %, ce qui est le cas du 2219. 
 
     Dans cette famille d’alliages, l’alliage 2024 est le plus couramment utilisé. Ce sont ses 
qualités de tolérance aux dommages qui en font l’alliage utilisé sur toutes les structures 
d’avion dimensionnées en fatigue. Il est toujours utilisé à l’état T3 ou T4 (trempé, vieilli). En 
effet, à l’état T6 ou T8 (revenu), ses caractéristiques de résistance à la propagation des 
fissures diminuent notablement. Cependant, il présente des caractéristiques mécaniques assez 
moyennes telles que la résistance à la traction (Rm = 320 MPa). C’est pour pallier cet 
inconvénient que les alliages de la famille 7000 ont été développés. 
     L’alliage 2024 peut se présenter soit sous forme de tôle mince le plus souvent plaquée, soit 
sous forme épaisse (limitée à 80 mm), soit sous forme de profilé filé. 
 
 





Figure I-4 : Influence de la durée de revenu sur le potentiel de corrosion des alliages 2024 
et 7075 en milieu EXCO [Han90] 
 
   I.6. Système aluminium-zinc-magnésium et l’alliage 7075 
     Le zinc est très soluble dans l'aluminium. Il forme un eutectique à 382 °C à la 
concentration de 95 % de zinc [Van67]. La solubilité du zinc dans l'aluminium à l'état solide 
décroît fortement pour atteindre 1 % à la température ambiante (Figure I-5). 
     L'addition de zinc dans l'aluminium n'en modifie pas sensiblement les caractéristiques 
mécaniques. Les alliages binaires aluminium/zinc ne présentent donc aucun intérêt. C'est 
pourquoi les métallurgistes se sont orientés vers les alliages ternaires aluminium-zinc-
magnésium (avec ou sans cuivre) de la famille 7000 qui ont connu depuis un très grand 
développement, en particulier dans l'aéronautique et la mécanique [Hat08]. 
     Par contre, l'addition de zinc dans l'aluminium non allié abaisse très nettement le potentiel 
de corrosion en dessous de celui de la plupart des alliages d'aluminium de corroyage [Han90] 
[Aki47] [May49] [Fra53]. Ainsi, l'alliage aluminium-zinc à 1 % de zinc, le 7072, est utilisé 
comme placage pour limiter la pénétration de la corrosion par piqûres sur des alliages tels que 
le 3003 et le 7075. L'idée de plaquer l'aluminium pour limiter la pénétration de la corrosion 
par piqûres revient à Dix d'Alcoa qui breveta en 1932 le placage du Duralumin par du 1050 
dont le potentiel de dissolution est plus électronégatif, de l'ordre de 150 mV. Ce système fut 
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appelé « Alclad » aux États-Unis. Sur la Figure I-6 on observe l’effet de différents éléments 
d’alliage sur le potentiel de corrosion de l’aluminium.  
 
 
Figure I-5 : Système binaire aluminium-zinc 
 
     L’addition de magnésium dans les alliages aluminium-cuivre (famille 2000) et les alliages 
aluminium-zinc-magnésium (famille 7000) augmente la sensibilité au revenu en favorisant la 
diffusion de phases intermétalliques durcissantes. Combiné au silicium pour former la phase 
Mg2Si, le magnésium contribue à l’accroissement des propriétés mécaniques de l’alliage 
2024. Dans les alliages aluminium-zinc-magnésium, il se combine au zinc pour former le 
composé intermétallique MgZn2 qui contribue également au durcissement structural des 
alliages 7000. 
     Si les alliages de la famille 7000 présentent d’excellentes caractéristiques mécaniques en 
traction (Rm = 450 MPa), par contre leur comportement en fatigue est inférieur à celui de 
l’alliage 2024. Dans cette famille, l’alliage 7075 est le plus courant. C’est à l’état T6 qu’il 
offre les meilleures caractéristiques mécaniques mais aussi un très mauvais comportement en 
corrosion. Pour améliorer sa résistance à la corrosion, un traitement de double revenu (état 
T7) lui est appliqué. Ce traitement améliore la ténacité mais provoque une chute de 10 à 15 % 
de la résistance à la traction et des autres propriétés mécaniques statiques. L’amélioration de 
la ténacité par diminution des teneurs en impuretés sans aucune altération de l’ensemble des 
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autres caractéristiques a conduit à l’élaboration des alliages 7175 et 7475. L’alliage 7075 est 




Figure I-6 : Influence des éléments d'alliage sur le potentiel de dissolution de l'aluminium 
dans une solution EXCO standard [Han90] 
 
   I.7. Généralités sur la corrosion de l’aluminium 
     Les réactions fondamentales électrochimiques de la corrosion de l’aluminium en milieu 
aqueux ont fait l’objet de nombreuses études. De manière simplifiée, l’oxydation de 
l’aluminium dans l’eau a lieu suivant la réaction : 
 
Al  → Al+3 + 3e-    (oxidaxion de l’aluminium)                      (Eq. I.1) 
 
     L’aluminium sous forme de métal, à la valence 0, passe en solution sous forme d’ion 
trivalent Al+3 en perdant trois électrons. Cette réaction est équilibrée par une réduction 
simultanée des ions présents pour capter les électrons ainsi libérés. Dans les milieux aqueux 
habituels dont le pH est voisin de la neutralité : eau douce, eau de mer, humidité de 
l’atmosphère, des considérations thermodynamiques montrent que seulement deux réactions 
sont possibles : 
 
 
Chapitre I : Synthèse bibliographique 
18 
     La réduction de l’oxygène dissous  
 
O2 + H2O + 4e
- → 4OH-                                           (Eq. I.2.) 
 
     La réduction des protons H+ en milieu acide : 
 
3 H+ + 3e- → 3/2H2↑                                             (Eq. I.3.) 
 
     Les protons H+ proviennent de la dissociation de l’eau :  
 
H2O ↔ H
+ + OH-                                              (Eq. I.4.) 
 
     Globalement, la corrosion de l’aluminium dans  un milieu aqueux est la somme des deux 
réactions électrochimiques d’oxydation et de réduction :  
 
                                                          Al  → Al+3 + 3e- 
                                                        3 H+ + 3e- → 3/2 H2↑   
Al + 3 H+ → Al3+ +  3/2 H2↑                                         (Eq. I.5.) 
 
     Cette corrosion se traduit par la formation d’hydroxyde d’aluminium Al(OH)3 qui est 
insoluble dans l’eau et précipite sous forme d’un gel blanc que l’on peut observer sur la 
surface de l’aluminium sous forme de flocons gélatineux blancs [Var99]. 
     L’aluminium est thermodynamiquement très instable (oxydable) et la tendance naturelle de 
ce métal est de retourner à son état d’oxyde, mais il peut présenter en pratique une excellente 
résistance à la corrosion. Ce comportement est dû au fait que, comme tous les métaux passifs, 
l’aluminium est recouvert d’un film naturel continu et uniforme, de formule chimique Al2O3 
qui se forme spontanément en milieu oxydant. La Figure I-7 donne une représentation 
schématique de la formation du film par déprotonation de l’eau. 
 
 























































Figure I-7 : Représentation schématique de la formation du film de Al2O3 par déprotonation 
de l’eau : (a) dissolution d’un cation et déprotonation (b) répétition du processus (c) pontage 
entre sites voisins (d) film partiellement formé (e) film consolidé par déprotonation et 
formation d’un pont au point de dissolution facile. Le résultat est un film moins hydraté 
[Dab94] 
 
     L’énergie libre de cette réaction d’oxydation, -1675 kJ, est l’une des plus élevées qui soit, 
ce qui explique la très grande réactivité de l’aluminium vis-à-vis de l’oxygène. Le rôle 
prépondérant de ce film d’oxyde est connu depuis 1896 [Ric96]. 
     Le f lm mince qui recouvre l’aluminium contient habituellement un nombre important de 
défauts mécaniques [Tho82] (104/cm2), le plus souvent sous forme de microf ssures [Tho82]. 
Le f lm d’oxyde s’hydrolyse en milieu humide. De ce fait l’aluminium est habituellement 
protégé par une couche double d’oxyde : une couche d’oxyde anhydre et amorphe côté métal 
et une couche d’oxyde hydratée côté environnement. La couche hydratée est moins protectrice 
que la couche anhydre, cette perte de protection sera automatiquement compensée par une 
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oxydation du métal formant une couche d’oxyde plus épaisse correspondant au nouvel 
équilibre entre le métal et l’environnement humide.  
 
   I.8. Influence des éléments d’alliage sur le film passif 
     Outre leur influence sur les caractéristiques mécaniques, les éléments d’addition des 
alliages d’aluminium conditionnent les étapes de formation, d’entretien et la résistance du 
film passif. Par voie de conséquences, ils interviennent aussi sur les propriétés de conductivité 
de la couche d’oxyde formée. Paradoxalement, on peut dire qu’un alliage est d’autant plus 
résistant à la corrosion qu’il contient des éléments oxydables, dans la mesure où ceux-ci 
peuvent participer à la formation d’un film passif protecteur. En plus de l’aluminium, les 
alliages contiennent des impuretés et des éléments d’addition en solution solide et sous forme 
de composés intermétalliques. Les éléments plus actifs que l’aluminium, en solution solide, 
comme le lithium, vont s’oxyder en premier et former une couche peu protectrice en extrême 
surface. Les éléments plus nobles que l’aluminium comme le cuivre, mais aussi les éléments 
plus actifs mais plus volumineux comme le magnésium passent dans la couche d’oxyde au 
cours de traitements thermiques de type recuit en dégradant pour autant la résistance à la 
corrosion de l’alliage. 
 
     Les principales questions qu’il est nécessaire de se poser sur les films passifs des alliages 
d’aluminium concernent :  
 
• Leur stabilité, qui caractérise la résistance à la corrosion de l’alliage passivé. 
• Leur réactivité vis-à-vis de l’environnement, c'est-à-dire leur aptitude à échanger des 
électrons dans des réactions chimiques, ou des ions qui, venant du métal, traversent le 
film pour passer lentement en solution (courant ionique résiduel de passivité, de 
l’ordre de quelques micro ou nanoampères par cm²). On peut schématiser en disant 
que l’existence d’un film passif réduit le transport ionique et modifie les conditions de 
réactivité électronique. 
• Leur évolution dans le temps (à court ou long terme), qui peut se traduire par un 
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   I.9. Rupture physique de la passivité 
     Trois mécanismes principaux sont avancés par la plupart des auteurs pour expliquer les 
processus conduisant à la rupture de la passivité ; ce sont les mécanismes de pénétration, de 
rupture de film et d’adsorption [Str76] (Figure I-8). 
 
     Le mécanisme de pénétration proposé par Hoar et coll. [Hoa65] met en jeu le transfert 
d’anions à travers le film d’oxyde jusqu’à la surface du métal où débute leur action 
spécifique. Le champ électrique élevé et une concentration élevée en défauts dans une couche 
d’oxyde de structure fortement désordonnée peuvent expliquer ce transfert. Les méthodes 
d’analyse de surface ne donnent malheureusement pas de réponse claire sur la façon 
spécifique de pénétration des anions dans des films passifs. 
 
     Le mécanisme de rupture de film avancé par Vetter et Strehblow [Vet70], nécessite des 
ruptures du film qui permettent l’accès direct des anions à la surface métallique non protégée. 
La présence de fissures dans le film passif peut expliquer les observations précédentes car les 
changements soudains du potentiel, même dans le sens négatif provoque des contraintes et des 
ruptures dans le film. Une rupture dans la couche passive va donc permettre le contact direct 
du métal avec l’électrolyte et par suite une dissolution de la matrice métallique. 
 
     Le mécanisme d’adsorption de Kolotyrkin [Kol64] débute avec l’adsorption des anions 
agressifs sur la surface de la couche d’oxyde, ce qui augmente catalytiquement le transfert des 
cations métalliques de l’oxyde vers l’électrolyte. Ceci conduit à l’amincissement du film 
passif, éventuellement à sa disparition locale, et au démarrage d’une intense dissolution 
localisée du métal. 
 
     Une stricte différentiation de ces mécanismes ne peut pas être faite. Ainsi, la pénétration 
des anions à travers des défauts du film passif n’est pas nécessairement très différente de 
l’apparition de fissures dans le film, permettant un accès facile des anions directement à la 
surface du métal. Les mécanismes de pénétration et de rupture peuvent donc avoir un 
démarrage similaire. Bien entendu, d’autres mécanismes peuvent être également mis en jeu 
dans la rupture de la passivité, comme par exemple l’endommagement mécanique de la 
surface ou la dissolution d’inclusions. 
 





Figure I-8 : Représentation schématique des principaux mécanismes de la rupture de la 
passivité : (a) mécanisme de pénétration, (b) mécanisme de rupture de film, (c) mécanisme 
d’absorption [Dab94] 
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   I.10. Corrosion de l’alliage 2024 et de l’alliage 7075 
     Les paragraphes suivants décrivent succinctement les principales formes de corrosion 
rencontrées pour les alliages d’aluminium de la série 2000 et pour les alliages d’aluminium de 
la série 7000. 
 
      I.10.1. Corrosion par piqûres 
     L’aluminium et ses alliages sont sensibles à la corrosion par piqûres dans les milieux dont 
le pH est proche de la neutralité (milieux naturels tels que l’eau de mer) (Figure I-9). Cette 
forme de corrosion se développe suivant une phase d’amorçage pendant laquelle les ions Cl- 
sont adsorbés sur le film d’oxyde entraînant sa rupture aux points faibles. A l’endroit des 
ruptures du film, il y a oxydation rapide de l’aluminium et formation d’un complexe chloruré 
intermédiaire AlCl-4. Une partie des piqûres initiées va se propager grâce à deux réactions 
électrochimiques d’oxydation et de réduction. La formation d’ions OH- ou la consommation 
d’ions H+ modifie le pH vers un pH alcalin. En fond de piqûre, la dissolution de l’aluminium 
sous forme d’ions Al3+ crée un champ électrique qui déplace des ions Cl- vers le fond de la 
piqûre. Ces ions neutralisent chimiquement la solution et forment des chlorures d’aluminium. 
L’hydrolyse des chlorures d’aluminium AlCl4
-  provoque une acidification du fond de piqûre à 
pH < 3 causant l’auto-propagation de la piqûre. En diffusant vers l’ouverture de la piqûre, les 
ions Al3+ vont rencontrer un milieu de plus en plus alcalin et vont précipiter sous forme 
d’hydroxyde Al(OH)3. Les microbulles d’hydrogène produites par la réaction de réduction des 
ions H+ poussent l’hydroxyde vers l’ouverture de la piqûre où il se dépose. L’accumulation 
des produits de corrosion en surface peut obstruer l’ouverture de la piqûre et ainsi ralentir ou 
arrêter le processus. La corrosion par piqûres peut être caractérisée par trois paramètres 
principaux à savoir la densité de piqûres par unité de surface, la vitesse de propagation et la 
probabilité de piqûres.  
 
      I.10.2. Corrosion intergranulaire 
     Il s’agit d’une forme de corrosion qui se propage dans le métal en consommant 
uniquement les zones associées aux joints de grains (Figure I-10). Elle peut être liée à la 
structure atomique et à la composition des joints de grains en l’absence de précipitation 
(corrosion intergranulaire hors précipitation) ou à la décoration des joints de grains par une 
précipitation (corrosion intergranulaire liée à la précipitation d’une seconde phase). Les 
alliages de la série 2000 sont particulièrement sensibles à ce type de corrosion. 
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Figure I-9 : Corrosion par piqûres de l’alliage 7075 T7351, après 2 h d’immersion dans une 




Figure I-10 : Corrosion intergranulaire de l’alliage 2024 T351, après 24 h d’immersion 
dans une solution 0,1 M de Na2SO4 + 0,1 M de NaCl. Photomicrographie obtenue dans le 
cadre de cette étude 
 
      I.10.3. Corrosion exfoliante ou feuilletante 
   C’est également une forme de corrosion intergranulaire qui se propage suivant une 
multitude de plans parallèles à la direction de transformation (Figure I-11). Des feuillets de 
métal inattaqués très minces subsistent entre ces plans et sont repoussés par le gonflement des 
produits de corrosion et s’écartent de la surface du métal comme les feuilles d’un livre. 
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Figure I-11 : Photomicrographie MEB d’un alliage 2024 T351 développant de la corrosion 
feuilletante [Kun97]. 
 
      I.10.4. Corrosion galvanique 
     Ce type de corrosion se produit lorsque deux métaux différents sont en contact électrique 




Figure I-12 : Micrographie optique de l’interface d’un couple galvanique Al pur / Cu pur 
après 24 h d’immersion en milieu Na2SO4 10−3 M [Jor08]. 
 
   I.11. Etudes précédentes 
     Dans la littérature, de nombreux travaux abordent les mécanismes de corrosion localisée et 
notamment la corrosion intergranulaire sur l’alliage 2024. De manière générale, il est admis 
que la corrosion intergranulaire de l’alliage 2024 T351 est en partie due à la précipitation 
intergranulaire riche en cuivre et à la présence d’une zone appauvrie en cuivre adjacente aux 
400 µm 
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joints de grains. Cette zone appauvrie en cuivre est anodique vis-à-vis de la matrice et 
également des précipités intergranulaires Al-Cu-Mg. Cette différence de potentiel va entraîner 
la dissolution de la matrice adjacente aux joints de grains et une dissolution préférentielle en 
Al et Mg des précipités intergranulaires. Les précipités se trouvent donc enrichis en cuivre et 
sont alors cathodiques vis-à-vis de la matrice entraînant la dissolution de la matrice adjacente 
aux joints de grains. La corrosion intergranulaire se propage ensuite grâce à la présence d’un 
chemin anodique préférentiel. 
 
     Dans les années 1970, Galvele et De Micheli écrivaient que l’initiation de la corrosion 
intergranulaire des alliages Al-Cu n’était pas due à une différence de potentiels entre les joints 
de grains et les grains mais à une différence de potentiels de rupture entre ces deux phases 
[Gal70]. Par définition, les potentiels de rupture sont reliés à la réactivité des différentes 
phases métalliques présentes dans l’alliage. Par la suite, Guillaumin et coll. [Gui98a] ont 
étudié le comportement électrochimique de l’alliage 2024 en milieu NaCl 1M et interprété les 
courbes de polarisation potentiocinétiques afin de déterminer les mécanismes de corrosion 
localisée (corrosion par piqûres et corrosion intergranulaire) rencontrés dans cet alliage. Ces 
auteurs décrivent une dissolution préférentielle du Mg contenu dans les particules qui conduit 
à un enrichissement en Cu de ces particules. D’autres auteurs [Dim99, Buc97] ont émis une 
autre hypothèse concernant l’enrichissement en Cu : il y aurait dissolution de la particule avec 
redéposition du Cu au niveau de la particule et aux alentours de celle-ci. Dans tous les cas, 
l’enrichissement en Cu des particules Al2CuMg, suite à leur dissolution, accentue le couplage 
galvanique entre la particule et la matrice adjacente. On notera que la dissolution 
préférentielle de Mg des particules de phase Al2CuMg est un fait établi [Li05] mais que 
l’enrichissement en Cu de la particule et de ses alentours est un phénomène faisant l’objet de 
nombreux articles [Dim99, Jor08]. De plus, des résultats ont montré que les différences de 
comportement électrochimique entre la matrice d’aluminium et les particules intermétalliques 
grossières Al-Cu-Mg pouvaient être reliées à une différence de composition chimique du film 
passif à leur surface [Bla06].  
 
     Certains auteurs évoquent la possibilité de la libération de petits fragments de cuivre 
provenant des particules Al2CuMg résiduelles, se détachant sous l’action d’une force 
mécanique locale comme le mouvement de la solution [Buc97, Dim99]. Une étude récente 
propose un mécanisme tout à fait différent [Jor08]. La formation d’une crevasse issue de la 
dissolution de la matrice adjacente à la particule enrichie en cuivre serait à l’origine de la 
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dissolution du cuivre dans la solution [Jor08]. Le cuivre ionique ainsi libéré pourrait se 
redéposer au niveau de la périphérie de la particule. Ce dépôt de cuivre est cependant très 
néfaste pour le matériau puisqu’il a pour effet d’augmenter la surface cathodique et le nombre 
de sites potentiels de corrosion galvanique [Vuk02, Jak05]. Jorcin et coll. [Jor08] ont montré 
que l’interface aluminium/cuivre était le siège d’une cinétique de réduction de l’oxygène très 
élevée. Cette dernière induit la formation d’ions OH- qui engendre une augmentation rapide 
du pH au niveau de l’interface. Ces auteurs ont démontré que les forts pH assistent la 
dissolution de l’aluminium adjacent au cuivre et jouent un rôle important dans la dégradation 
de la matrice de l’aluminium. Une récente étude de Hughes et coll. propose une redistribution 
de cuivre provenant de la solution solide [Hug11]. 
 
     Le comportement électrochimique des particules intermétalliques de type Al-Cu-Mn-Fe 
présentes dans l’alliage 2024 et 7075 a suscité beaucoup moins d’intérêt que la phase S 
(Al2CuMg). Néanmoins, il apparaît dans la littérature que ce type de particule présente un 
potentiel électrochimique plus élevé que celui de la matrice. Elles vont par conséquent réagir 
en tant que cathode, tandis que la matrice adjacente constituera l’anode, conduisant ainsi à sa 
dissolution préférentielle au niveau de l’interface particule/matrice [Gui99]. La propagation 
de la corrosion galvanique dans l’alliage 7075 entraîne une sévère dissolution de la matrice 
adjacente aux particules intermétalliques de type Al2CuMg et Al-Cu-Mn-Fe. 
 
     Pour l’alliage 7075 les travaux sont moins nombreux. Ceci peut s’expliquer par la plus 
faible importance commerciale de cet alliage par rapport à l’alliage 2024. Cependant des 
récentes études, réalisées par Jin-feng Li et Zhuo [Jin07] montrent la plus grande complexité 
de la microstructure de cet alliage ainsi que l’influence des paramètres du traitement 
thermique sur l’apparition de différentes particules intermétalliques. Andreatta [And03] a 
caractérisé les principales particules intermétalliques grossières trouvées pour un alliage 7075 
T6. Ces travaux ont permis l’identification de la phase Al7Cu2Fe et de la phase 
(Al,Cu)6(Fe,Cu) comme des sites préférentiels pour l’amorçage des piqûres. Ceci s’explique 
principalement par la très grande différence de potentiels des particules avec la matrice de 
l’ordre de 350 mV. En plus de la composition des particules intermétalliques et de leur 
potentiel, Robinson et Jackson [Rob99] ont montré que la morphologie des grains a aussi une 
influence sur la sensibilité à la corrosion feuilletante des alliages d’aluminium (7000 et 2000) 
[Rob99]. Ils montrent que le rapport de la longueur des grains sur leur épaisseur est une 
composante déterminante, car plus le grain est allongé et plus les forces de pression exercées 
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par les produits de corrosion sont susceptibles de le déformer. Une conséquence de ce 
phénomène est la différence de sensibilité à la corrosion feuilletante entre le coeur du 
matériau et sa surface où les grains sont plus laminés. 
 
     Reboul explique la sensibilité à la corrosion feuilletante des alliages 7000 (avec cuivre) et 
certains alliages de la série 2000, par le fait qu’à certains stades de cristallisation, il existe 
dans ces alliages, une zone de déplétion en Cu proche du joint de grain. Cette zone de 
déplétion, due à la précipitation importante du cuivre, constitue une phase anodique continue 
qui conduit à une propagation intergranulaire du phénomène [Reb97]. 
 
     D’autres auteurs attribuent au magnésium la principale cause de la sensibilité des alliages 
7000 à la corrosion. Les précipités à base de magnésium (le plus souvent associé au zinc), 
regroupés au niveau des joints de grains, forment une phase anodique quasi-continue, qui 
permet alors le développement de la corrosion au sein du matériau. 
 
     Le modèle de la propagation de la corrosion feuilletante par la présence d’une phase 
anodique est aussi repris par Posada et coll. [Pos97] qui expliquent l’anisotropie de la 
dégradation de l’alliage 7075 par la présence d’une phase anodique (zone de déplétion en 
cuivre due à la précipitation de Al-Cu-Fe) dans les plans parallèles au plan de laminage, et à 
l’absence de cette phase cathodique dans les plans transversaux à cette direction.  
 
     Dans le cas de l’alliage 2024 et de l’alliage 7075, certains auteurs ont mesuré les potentiels 
de corrosion des différentes particules intermétalliques isolées de la matrice de manière à 
établir les relations gouvernant les couplages galvaniques dans l’alliage. Ainsi, il s’avère que 
le potentiel de corrosion des particules de type Al2CuMg se situe dans la gamme de potentiels 
allant de -0,94 à -0,88 V/ECS dans une solution contenant des ions Cl- [And03, Buc95, Sut01, 
Bir05, Li05]. A même concentration en ions chlorure, le potentiel de corrosion de la matrice 
d’aluminium est généralement plus élevé que celui des particules de type Al2CuMg, avec pour 
valeur : -0,85 V/ECS [Li05] ou encore -0,82 V/ECS [Bir05]. Par conséquent, la différence de 
potentiels entre la matrice et les particules Al2CuMg induit un couplage galvanique local où la 
particule sera l’anode et la matrice sera la cathode. La particule subit alors une dissolution 
préférentielle. Ce comportement a été vérifié par plusieurs auteurs en milieu neutre ou acide 
contenant des ions Cl- [Buc97, Gui99, Li05]. Une dissolution sévère et préférentielle du 
magnésium et de l’aluminium de la particule donne lieu à un enrichissement en cuivre de 
celle-ci [Li05]. Lorsque le temps d’immersion augmente, l’enrichissement en cuivre de la 
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particule induit une augmentation de son potentiel, qui devient alors supérieur à celui de la 
matrice [Li05]. Il y a inversion du couplage : les particules résiduelles deviennent alors des 
sites cathodiques et la matrice adjacente devient anodique. Il en découle donc une forte 
dissolution de la matrice adjacente aux différentes particules. Ce phénomène a clairement été 
observé par Guillaumin et Mankowski [Gui99] lorsque le matériau a été polarisé en présence 
d’ions Cl- à un potentiel légèrement supérieur au potentiel de corrosion de la phase en 
question. 
 
     Ces phases cathodiques qui entraînent un couplage galvanique au sein du matériau et par 
conséquent, la propagation de la corrosion, sont donc déterminantes. Parfois même, la zone 
cathodique varie au cours de l’attaque. Une étude effectuée sur différents alliages de la famille 
7000 [Hai98] montre par exemple que la nature des précipités (plus ou moins anodiques) 
varie avec les traitements thermomécaniques appliqués, et qu’il est possible d’obtenir des 
précipités hétérogènes aux joints de grains, qui peuvent alors être successivement, au cours de 
la corrosion, phase anodique puis cathodique [Hai98]. 
 
     Il est important de souligner que la quasi-totalité des articles relatifs à la corrosion de 
l’alliage 2024 ou de l’alliage 7075 font référence à des essais réalisés en milieu NaCl et très 
souvent sur des électrodes statiques. Dans les travaux de la littérature, différentes méthodes 
électrochimiques (chronopotentiométrie, chronoampérométrie, courbes courant-tension) sont 
utilisées pour la caractérisation de la corrosion des alliages d’aluminium. La spectroscopie 
d’impédance n’est pas souvent utilisée car elle n’est pas très adaptée pour étudier des 
processus de corrosion localisée sur de systèmes qui ne sont pas stationnaires. Cependant, elle 
permet une analyse fine des processus interraciaux et sera largement employée dans cette 
étude. 
 
   I.12. Conclusions 
     Cette synthèse bibliographique a permis de présenter quelques-uns des concepts basiques 
de la métallurgie et de la corrosion des alliages d’aluminium. La multiplicité des paramètres 
métallurgiques de ces alliages et leur interdépendance avec les phénomènes de corrosion 
soulignent la complexité des phénomènes. 
     La littérature est riche de travaux décrivant d’une part, la microstructure de l’alliage 2024 
et d’autre part, son comportement en corrosion. Ce chapitre a mis en évidence l’importance de 
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la couche d’oxyde d’alumine dans la tenue à la corrosion des alliages d’aluminium. Toutefois, 
les phénomènes d’interaction entre les divers paramètres rendent délicates l’étude du 
mécanisme de corrosion et la détermination de l’influence de chacun de ces paramètres. 
Cependant, les travaux sont moins abondants pour l’alliage 7075 peut-être au fait qu’il est 
d’un développement plus récent. Les mécanismes de corrosion intergranulaire, de corrosion 
feuilletante, par piqûres ou de corrosion sous contrainte sont largement décrits. Plusieurs 
points restent à éclaircir et notamment l’étude dans des milieux moins agressifs qui 
permettraient non seulement d’obtenir une compréhension du rôle du film passif dans la 
sensibilité à la corrosion des deux alliages, mais aussi de celui des particules intermétalliques. 
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     Ce deuxième chapitre est consacré tout d’abord à la présentation des différents matériaux 
utilisés au cours de cette étude. Ensuite, un exposé succinct de l’ensemble des techniques 
expérimentales employées pour la caractérisation de surface des matériaux est présenté, suivi 
par la présentation des différentes techniques électrochimiques utilisées. Des ouvrages 
spécialisés qui traitent de ces techniques sont donnés dans les références bibliographiques.  
 
   II.1. Matériaux : alliages d’aluminium 2024 T351 et 7075 T7351 et 
aluminium pur 
     Deux alliages d’aluminium à durcissement structural ont été étudiés : l’alliage 2024 T351 
et l’alliage 7075 T7351. Ces alliages ont été fournis par le groupe EADS IW sous forme de 
tôle épaisse laminée. Leur composition chimique théorique selon la norme NF EN 573 est 
reportée dans le Tableau II-1. 
 





Si Fe Cu Mn Mg Cr Zn Ti Al 
AA 2024 0,5 0,5 4,9 0,9 1,8 0,1 0,25 0,15 Base 
AA 7075 0,4 0,12 1,2 0,3 2,1 0,2 6,1 0,2 Base 
 
 
     Pour obtenir les propriétés mécaniques requises, ces matériaux ont subi différents 
traitements thermomécaniques. Ainsi, l’alliage 2024 est dans un état T351 tandis que l’alliage 
7075 est dans un état T7351. Pour des raisons de simplification et de clarté du manuscrit, ces 
alliages seront repérés respectivement par les termes AA 2024 et AA 7075. Le descriptif des 
traitements thermiques appliqués aux deux matériaux est donné dans le Tableau II.1. 
 
     Les échantillons pour les essais électrochimiques ont été prélevés dans le cœur des tôles 
épaisses, et dans le plan perpendiculaire à la direction du laminage. Les échantillons ont été 
usinés sous forme de cylindre de 50 mm de haut et de 11,3 mm de diamètre (section droite de 
la surface = 1 cm2).  
 
 




     L’aluminium pur (99,999 % en masse), fourni par Alfa Aesar sous forme de cylindre de 50 
mm de haut et de 6,6 mm de diamètre (section droite de la surface = 0,34 cm2), a été 
également utilisé comme référence afin d’étudier et d’analyser séparément l’effet du film 
passif formé sur la matrice en aluminium de celui formé sur les particules intermétalliques.  
 
Tableau II-2 : Traitements thermiques appliqués aux alliages étudiés 
 
 Mise en 
solution 
Trempe Maturation Revenu Traction 
2024 T351 495 ± 5 °C Eau < 40 °C > 4 jours - 2 % 
7075 T7351 465 ± 5 °C Eau < 40 °C > 4 jours 135 ± 5 °C 12 h 2 % 
 
 
   II.2. Méthodes de caractérisation microstructurale 
 
      II.2.1. Microscopie optique 
     La microscopie optique (MO) a été utilisée afin d’une part, de déterminer la structure et la 
texture granulaire des matériaux étudiés, et d’autre part, pour caractériser l’état de dégradation 
des échantillons après les différents tests de corrosion. Les observations ont été réalisées à 
l’aide d’un microscope de marque Olympus PMG3. Les micrographies ont été traitées par 
l’intermédiaire du logiciel d’analyse d’images Aphélion. 
 
      II.2.2. Microscopie électronique à balayage 
     Le microscope électronique à balayage (MEB) est utilisé afin d’observer plus finement 
l’état de surface des matériaux et rendre compte des précipités grossiers présents dans les 
divers matériaux. Le principe de l’imagerie MEB consiste à composer une image de surface à 
partir des électrons secondaires éjectés du matériau sous l’effet du faisceau primaire. 
L’énergie de ces électrons dépend directement de l’énergie des électrons primaires et du 
numéro atomique de l’élément qui interagit avec le faisceau primaire. 
     Les observations au microscope électronique à balayage ont été effectuées à l’aide d’un 
appareil de type LEO 435 VP (résolution spatiale théorique de l’ordre de 4 nm). L’appareil 
possède deux types de détecteur pour l’imagerie. Un détecteur à électrons secondaires permet 
d’observer la topographie de surface alors qu’un détecteur à électrons rétrodiffusés permet 
 




d’obtenir une image en contraste chimique. Cet appareil permet aussi de faire des analyses 
chimiques des diverses phases présentes à la surface du matériau. Elles sont effectuées à partir 
de l’énergie des photons émis par excitation du matériau par le faisceau d’électrons (analyse 
EDS). L’énergie des photons est directement liée au numéro atomique de l’élément qui 
l’émet. 
 
     II.2.3. Microscopie électronique en transmission 
     La microscopie électronique en transmission (MET) est utilisée pour observer très 
finement la microstructure des matériaux. Les observations ont été faites avec un microscope 
JEOL 2010 du service TEMSCAN de l’Université Paul Sabatier à Toulouse. Il fonctionne 
sous une tension de 200 kV et sa résolution peut atteindre 2 Å. Cet appareil est équipé d’un 
canon émetteur d’électrons dont la source est un cristal d’hexaborure de lanthane de très haute 
réactivité. Sa brillance est plus élevée que celle du filament de tungstène pour une température 
de fonctionnement plus basse. Le microscope est également couplé à un spectromètre 
d’analyse EDX ce qui permet d’effectuer des analyses quantitatives de la composition 
chimique. 
     Contrairement à l’imagerie MEB où l’image est séquentielle et obtenue par réflexion, les 
images MET sont stigmatiques (c'est-à-dire formées en tous points par focalisation d’après les 
lois de l’optique) et obtenues par transmission. Le MET permet également l’acquisition de 
clichés en mode diffraction. Dans ce mode, c’est la diffraction des rayonnements par la 
matière qui nous intéresse. Si un morceau de matière suffisamment transparent est placé dans 
ce faisceau, chaque atome sera la source d’un rayonnement diffusé. Toutes les sources 
cohérentes sont donc susceptibles d’interférer. L’onde observée dans une direction donnée 
sera la résultante de la superposition des ondes élémentaires issues de chaque atome. L’onde 
résultante ne sera observable que s’il y a accord de phase entre les différentes ondes diffusées 
par chaque atome. Dans les matériaux où l’on a un arrangement ordonné des atomes 
(cristaux), cette condition d’accord peut être effective, et l’on a donc la possibilité d’obtenir 
des phénomènes de diffraction intense avec les cristaux. Par contre, si les atomes sont répartis 
de façon désordonnée (dans les liquides ou les corps amorphes), cet accord ne peut être réalisé 








   II.3. Techniques électrochimiques 
 
      II.3.1. Chronopotentiométrie 
     La chronopotentiométrie consiste à immerger l’électrode de travail dans un électrolyte 
donné et de suivre l’évolution de son potentiel libre en fonction du temps, en imposant ou non 
le passage d’un courant. Dans les travaux présentés ici, aucun courant n’a été imposé de 
manière à observer l’évolution naturelle du potentiel libre de l’électrode de travail vers son 
état stationnaire représenté par le potentiel de corrosion, Ecorr. 
 
      II.3.2. Chronoampérométrie 
     Le principe de la chronoampérométrie réside dans le suivi du courant au cours du temps 
d’une électrode immergée dans un électrolyte. Les mesures chronoampérométriques réalisées 
dans cette étude se sont limitées à des suivis du courant lors du tracé des courbes de Levich 
dans le domaine cathodique. 
 
      II.3.3. Voltampérométrie 
     La voltampérométrie est une technique qui consiste à imposer une rampe linéaire de 
potentiel (E) à l’électrode de travail et à mesurer sa réponse en courant (I). Le balayage en 
potentiel permet d’obtenir la courbe de polarisation i = f(E) qui est caractéristique des 
phénomènes électrochimiques se déroulant à l’interface électrode de travail/électrolyte sur la 
plage de potentiels étudiée. La vitesse de balayage doit être faible pour que le système puisse 
être considéré dans un état quasi-stationnaire. Pour l’ensemble de l’étude cette vitesse a été 
fixée à 0,6 V.h-1. 
 
      II.3.4. Tracés des courbes de Levich 
     Les graphes de type Levich sont obtenus en se plaçant en un point de potentiel appartenant 
au palier de diffusion d’une courbe courant-tension. Puis, pour chaque vitesse de rotation de 
l’électrode, on révèle une valeur quasi-stationnaire du courant. En présence d’un contrôle 
purement diffusionnel, ce graphe est une droite passant par l’origine (Figure II-1). La pente de 
cette droite permet d’accéder au coefficient de diffusion de l’espèce via l’expression de 














.......62,0 Ω= νxxL DCSFnI                                     (Eq. II.1) 
 
     Dans cette expression, IL est la densité de courant limite en A.cm-2, Ω représente la vitesse 
de rotation de l’électrode en rad.s-1, ν la viscosité cinématique du milieu en cm2.s-1, Dx le 
coefficient de diffusion de l’espèce X en cm2.s-1, Cx la concentration de l’espèce X au sein de 
la solution en mol.cm-3, S la surface de l’électrode en cm2, F la constante de Faraday (F = 
96500 C.mol-1) et n le nombre d’électrons échangés dans la réaction. 
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Figure II-1 : Représentation de Levich : I = f (Ω1/2) 
 
     Ces techniques stationnaires restent toutefois insuffisantes pour caractériser des 
mécanismes complexes, mettant en jeu plusieurs étapes réactionnelles et ayant des cinétiques 
caractéristiques différentes. L’utilisation des techniques transitoires devient alors 
indispensable. 
 
      II.3.5.   Spectroscopie d’impédance électrochimique (SIE) 
     La spectroscopie d’impédance électrochimique repose sur la mesure d’une fonction de 
transfert dans une large gamme de fréquences suite à la perturbation du système étudié. La 
non-linéarité de la plupart des systèmes électrochimiques nécessite une analyse locale autour 
d’un point de polarisation et l’utilisation d’un signal de perturbation de faible amplitude 
 




comme le montre la Figure II.2 afin de s’assurer de travailler dans un domaine linéaire 
[Gab91]. 
     Le mode de perturbation (potentiostatique ou galvanostatique) dépend du système 
électrochimique, en particulier de la forme de la courbe I = f(E) au voisinage du point de 
polarisation. Le mode galvanostatique sera préféré lorsque les courants au voisinage du 
potentiel de polarisation sont importants et peuvent entraîner une dégradation de l’électrode 
de travail. En mode potentiostatique, un signal perturbateur de type sinusoïdal ∆E (Eq. II.2) 
donnera une réponse en courant ∆I de forme sinusoïdale mais qui sera déphasée d’un angle φ 
par rapport au potentiel (Eq. II.3) [Gab91] : 
 
( )tEE ωsin.∆=∆                                                   (Eq. II.2) 
 
)sin(. ϕω −∆=∆ tEE                                               (Eq. II.3) 
 
     L’impédance Z(ω) est définie comme étant le rapport entre le signal de perturbation et la 





























                              (Eq. II.4) 
 
     L’impédance Z(ω) est un nombre complexe caractérisé par son module |Z| et sa phase φ : 
 


















Zϕ                                               (Eq. II.7) 
 
     Dans l’ensemble de l’étude, les mesures d’impédance ont été effectuées en mode 
potentiostatique. L’amplitude de perturbation a été choisie de façon à satisfaire les conditions 
de linéarité et s’échelonne entre +/- 10 mV et +/- 30 mV selon les cas. Les fréquences 
 








Figure II-2 : Système électrochimique non linéaire soumis à une perturbation sinusoïdale 
[Gab91] 
 
        II.3.5.1. Représentations traditionnelles des données 
     Il existe deux modes de représentation des diagrammes d’impédance électrochimique. La 
représentation de Nyquist et la représentation de Bode. La première consiste à porter sur un 
repère orthonormé la partie imaginaire de l’impédance -ZIm(ω) en fonction de la partie réelle 
de l’impédance ZRe(ω) pour les différentes fréquences. La deuxième comprend deux 
graphiques où sont portés le module |Z| et la phase φ de l’impédance en fonction du 
logarithme de la fréquence. Ces deux modes de représentation de l’impédance donnent des 
visualisations des résultats différentes mais restent complémentaires. La représentation de 
Bode sera préférée lorsque des informations observées à haute fréquence sont masquées par la 
représentation de Nyquist. A l’inverse, l’identification de certains phénomènes 
caractéristiques se déroulant à l’interface électrode de travail/électrolyte sera facilitée par la 
représentation de Nyquist. 
 
        II.3.5.2. Circuits électriques équivalents 
     L’impédance d’un système électrochimique, quel qu’il soit, peut être assimilée par 
analogie à une impédance électrique. Chaque phénomène physico-chimique se déroulant à 
l’interface électrode de travail/électrolyte peut être modélisé par un composant électrique 
 




(résistance, condensateur, bobine) placé en série ou en parallèle avec d’autres composants, 
constituant un circuit électrique équivalent. Ces circuits permettent d’ajuster les spectres 
d’impédance expérimentaux et d’extraire les paramètres (résistance R, capacité C, inductance 
L) associés aux phénomènes physico-chimiques. L’analyse de ces paramètres électriques est 
particulièrement utile dans la compréhension du système étudié et de son évolution avec le 
temps.  
     Des composants spécifiques aux processus électrochimiques ont été développés dans le but 
de faciliter l’ajustement des spectres. Par exemple, l’impédance de Warburg (W) décrit les 
phénomènes de diffusion. L’élément de phase constant (CPE) a été introduit pour prendre en 
compte la non-idéalité des capacités [Bru84, Jor06]. Il faut préciser que plusieurs 
représentations existent dans la littérature pour décrire l’impédance d’un CPE. Dans cette 






)( jQZCPE =                                              (Eq. II.8) 
 
     Où Q est une constante ayant pour unité Ω-1.m-2.sα et α (0 < α < 1) traduit la non-idéalité 
par rapport à une capacité pure (α = 1). Quand l’utilisation d’un CPE dans un circuit 
électrique équivalent s’avère nécessaire, une autre façon de présenter les diagrammes 
d’impédance est intéressante. En traçant le logarithme de la partie imaginaire en fonction du 
logarithme de la fréquence, la valeur du paramètre α est extraite graphiquement en mesurant 
la pente de la courbe dans le domaine de fréquence associée au comportement CPE (Figure II-
3b). Le coefficient Q peut être obtenu avec l’asymptote à la courbe dans le domaine de 
fréquence correspondant dans le tracé du logarithme de Qeff en fonction du logarithme de la 
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Figure II-3 : (a) Exemple de représentation de l’impédance dans le plan complexe de 
Nyquist d’un alliage d’aluminium 2024 après 18 h d’immersion dans une solution de NaCl 
0,1 M, (b) exemple de tracé du logarithme de la partie imaginaire en fonction de la 
logarithme de fréquence (c) exemple de tracé de Qeff  en fonction du logarithme de la 
fréquence 
 




        II.3.5.3. Modèle de loi de puissance 
     L’analyse des paramètres des circuits équivalents tels que les résistances, ou les paramètres 
du CPE (α et Q) qu’ils soient extraits graphiquement ou par ajustement, permettent de 
discuter des propriétés de l’interface. Un modèle a été développé récemment par Hirschorn et 
coll. [Hir10]. Ces auteurs montrent que l’origine du comportement CPE peut être due à une 
distribution normale de la résistivité variant dans l’épaisseur d’un film, suivant une loi de 
puissance. Ce modèle peut donc permettre d’analyser les films passifs, afin d’obtenir des 
informations supplémentaires, notamment sur la distribution de résistivité dans le film. L’une 
des hypothèses de départ du modèle est que la constante diélectrique du film (ε) est connue et 
constante dans toute son épaisseur. L’impédance du film est décrite comme étant une 
















Figure II-4 : Représentation schématique d’une distribution normale de constante de temps 
[Hir10] 
 
Les auteurs ont utilisé une loi de puissance décrivant la variation de résistivité (ρ) dans 





























                                (Eq. II.10) 
 
 




ρ0 et ρδ sont les valeurs limites de la résistivité du film à l’interface métal-film et film-
électrolyte respectivement, ξ = x/δ représente la position adimensionelle et γ est un paramètre 
dépendant de α. D'après l’équation II.10, la connaissance des paramètres ρ0, ρδ, et ξ permet 
d'obtenir les valeurs de résistivité du film dans son épaisseur. 
 
A l’aide des hypothèses de départ, l’impédance du film peut être décrite par l’intégrale : 
 











dZ f                                 (Eq. II.11) 
 





δ =f                                                    (Eq. II.12) 
 




















gZ f                                          (Eq. II.13) 
 
 
g étant une fonction de γ, proche de 1, définie par  
 
375.288,21 −+= γg                                              (Eq. II.14) 
 
Une autre fréquence caractéristique, f0, résultant de l’équation II.13 pour laquelle la partie 






=f                                                 (Eq. II.15) 
 
 




     Aux basses fréquences (f << f0), les capacités sont déconnectées du circuit, et il reste une 
succession de résistances dans l’expression de l’impédance du film. La partie réelle de 










= gZ f                                            (Eq. II.16) 
 

















gZ f                                           (Eq. II.17) 
 


















Q                                                  (Eq. II.19) 
 
     L’exposant α dépend uniquement de l’exposant de la loi de la puissance, γ. Le paramètre 
du CPE, Q dépend de g, de la constante diélectriqueε et du produit ( αδδρ −1 ). Ainsi, dans le cas 
d'un système présentant un comportement CPE, la connaissance de la constante diélectrique 
du film, de l’épaisseur, de la fréquence f0 et des paramètres α et Q du CPE permet d'obtenir 
les valeurs de la résistivité dans l'épaisseur du revêtement. Les valeurs de la résistivité aux 
interfaces 0ρ  et δρ  peuvent être obtenues respectivement par les équations II.13 et II.19. De 
plus, le paramètreγ est obtenu par la connaissance de α. Grâce à la l’équation II.10, les profils 
de résistivité peuvent alors être déterminés. 
 
   II.3.6. Conditions expérimentales des essais électrochimiques 
 
        II.3.6.1. Milieu d’étude 
     La solution électrolytique utilisée au cours de cette étude est constituée par 0,1 mol L-1 de  
Na2SO4. Cette solution a été préparée avec de l’eau permutée. Le pH final est proche de la 
 




neutralité (pH = 6,3). Cette solution a été utilisée pour avoir une meilleure connaissance des 
phénomènes électrochimiques au niveau des films passifs formés à la surface des deux 
alliages, sans avoir la perturbation des ions Cl- qui produisent de la corrosion localisée et 
cachent la réponse des films passifs. 
 
        II.3.6.2. Préparation de la surface 
     Avant les mesures électrochimiques, les échantillons ont été polis mécaniquement au 
papier en carbure de silicium de granulométries successives : 1200 (14 µm), 2400 (8 µm) et 
4000 (5 µm). Pour une observation plus fine de la surface, les échantillons ont été ensuite 
polis à l’aide de pâte diamantée de granulométries 3 µm et 1 µm, permettant d’obtenir une 
surface polie « miroir ». Après le polissage, la surface est rincée avec de l’eau distillée, de 
l’acétone et de l’éthanol puis séchée à l’air chaud. 
 
        II.3.6.3. Montage électrochimique 
     Les caractérisations électrochimiques de l’alliage 2024, de l’alliage 7075 et de l’aluminium 
pur ont été effectuées dans une cellule électrochimique classique à trois électrodes, présentée 
sur la Figure II-5. 
 
 
Figure II-5 : Schéma du dispositif expérimental utilisé lors des mesures électrochimiques 
 
     L’électrode de référence est une électrode au sulfate mercureux saturée en K2SO4 (ESS). 
Celle-ci présente un potentiel de -0,640 V par rapport à l’électrode standard à hydrogène. La 
 




contre-électrode est une grille cylindrique en platine de grande surface. L’électrode de travail 
se compose d’un barreau cylindrique de diamètre 11,3 mm pour les alliages d’aluminium (S = 
1 cm²) et de 6,6 mm pour l’aluminium pur (S = 0,34 cm²). Le barreau est entouré d’une gaine 
thermorétractable étanche de manière à obtenir une surface de contact avec la solution 
constante et égale à la section du barreau. 
     L’électrode est ensuite fixée sur un moteur. L’utilisation de l’électrode à disque tournant 
est particulièrement intéressante dans le cadre de l’étude des processus électrochimiques se 
produisant à l’électrode de travail car elle permet de maîtriser les phénomènes de diffusion-
convection dans l’électrolyte et ainsi de fixer les conditions hydrodynamiques pour chaque 
expérience de manière à assurer une reproductibilité satisfaisante. La cellule étant en contact 
direct avec l’air ambiant, les mesures ont été effectuées en milieu aéré et à température 
ambiante. 
     Les trois électrodes sont reliées à un ensemble Solartron qui constitue la chaîne de mesure. 
Cette chaîne comprend une interface électrochimique Solartron 1286 et un générateur de 
fréquences-analyseur de fonction de transfert Solartron 1250. L’ensemble est piloté par le 
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     Les mécanismes de corrosion de l’aluminium (corrosion par piqûres, corrosion 
intergranulaire, corrosion feuilletante, etc.) sont souvent liés à la présence de particules de 
phase secondaire dans la matrice ou au niveau des joints de grains. La nature chimique, la 
morphologie, la quantité et la localisation de ces particules vont être des paramètres 
importants pour comprendre les phénomènes liés à la réponse à la corrosion des alliages 
d’aluminium. Ce chapitre a donc pour objectif de présenter une étude détaillée de la 
microstructure des alliages d’aluminium 2024 et 7075, afin de pouvoir corréler l’influence de 
l’état microstructural de ces alliages à leur comportement en corrosion, dans un milieu 0,1 M 
de Na2SO4, évalué par des techniques électrochimiques dont les résultats seront discutés aux 
chapitres IV et V. L’étude microstructurale a été réalisée sur un nombre d’images suffisant 
pour pouvoir considérer les résultats comme représentatifs de la microstructure du matériau 
étudié. Les fractions surfaciques des particules intermétalliques grossières de l’alliage 2024 et 
de l’alliage 7075 ont été déterminées par microscopie optique et MEB, en utilisant l’analyse 
d’image avec le logiciel Aphélion. 
 
   III.1. Microscopie optique 
     La morphologie des grains des alliages a été étudiée par observation au microscope 
optique après attaque de la surface avec le réactif de Keller. Ces observations ont été réalisées 
sur le plan perpendiculaire à la direction de laminage (PPL) pour les deux alliages.  
     Pour l’alliage 2024 (Figure III-1.a) on observe la présence de grains allongés de grande 
taille  avec une longueur que varie entre 800 µm et 1200 µm et une largeur moyenne de 100 
µm. Cette morphologie de grain est typique des matériaux obtenus par laminage. Sur la 
micrographie, on observe également la présence de particules intermétalliques grossières sous 
forme de petites taches noires à la surface de l’alliage. Ces particules intermétalliques sont 
distribuées de façon aléatoire à l’intérieur des grains. Dans les joints de grains, on n’observe 
pas de précipitation grossière. Pour la détermination de la fraction surfacique et distribution 
des tailles des différentes particules présentes dans l’alliage, 25 photomicrographies de 2,44 
mm² chacune ont été analysées pour différents échantillons et une valeur de 2,1 ± 0,1 % pour 
la fraction surfacique occupée par les particules intermétalliques a été obtenue. 
     L’alliage 7075 (Figure III-1.b) est un matériau dont les grains sont de taille moins 
homogène que l’alliage 2024 avec une distribution de longueur qui peut aller de 150 à 400 µm 
et une distribution de largeur que varie entre 10 et 30 µm. Les grains observés sur l’alliage 
7075 montrent une morphologie allongée, caractéristique également des matériaux laminés.  
 



























     Cet alliage a une structure plus fibreuse que l’alliage 2024 avec la présence de particules 
intermétalliques distribuées de façon aléatoire sur toute la surface de l’alliage. De plus, on 
peut noter la présence de petits précipités qui décorent de façon continue tous les joints de 
grains. La fraction surfacique occupée par les particules intermétalliques dans l’alliage 7075 
est nettement plus élevée que pour l’alliage 2024 et est égale à 6,2 ± 0,1 %. De la même façon 
que pour l’alliage 2024, le calcul de la fraction surfacique a été réalisé sur un nombre 
d’images suffisant (25 images de 2,44 mm²) pour pouvoir considérer les résultats comme 
étant représentatifs de la microstructure du matériau. 
 
     L’aluminium pur utilisé dans cette étude est un matériau de haute pureté obtenu par 
moulage et solidification naturelle, sans aucun traitement thermique. La Figure III-1.c montre 
une micrographie optique de la surface de l’aluminium pur. Contrairement à l’alliage 2024 et 
à l’alliage 7075, on peut remarquer l’absence « totale » de précipités intermétalliques avec 
une microstructure dans laquelle les grains ne présentent pas de forme déterminée. La 
simplicité de cette microstructure permet à ce matériau d’avoir une distribution homogène sur 
sa surface d’un film passif et protecteur d’alumine amorphe Al2O3 [Ale02]. Cette 
homogénéité du film de passivité est la raison principale de la résistance à la corrosion élevée 
de l’aluminium pur par rapport à l’alliage 2024 et à l’alliage 7075. 
 
   III.2. Microscopie électronique à balayage (MEB) 
     Pour l’alliage 2024, les observations MEB couplées aux analyses EDS mettent en évidence 
deux types de particules intermétalliques grossières. Des particules Al-Cu-Mg de morphologie 
arrondie avec une taille qui varie entre 2 et 35 µm (Figure III-2.a). Les précipités Al-Cu-Mg 
correspondent aux particules de phase S (Al2CuMg) souvent décrites dans la littérature 
[Buc97]. Ce type de particules représente environ 60 % de toutes les particules 
intermétalliques présentes dans l’alliage 2024 [Boa09] et occupent 1,2 % de la surface totale 
de l’alliage. D’autres particules intermétalliques grossières aux formes plus irrégulières et 
dont la longueur peut atteindre 40 µm sont également observées (Figure III-2.b). Le spectre 
EDS montre que ces particules sont riches en éléments Al, Cu, Fe et Mn. La stœchiométrie 
exacte de ces particules n’a pas été déterminée puisque qu’elle diffère selon la particule 
analysée, comme le précise également la littérature [Buc97, Gui99]. La fraction surfacique 
occupée par ce type de particule est de 0,9 et elles sont distribuées de façon homogène dans 
toute la matrice. Hormis les particules intermétalliques grossières, on distingue également 
 




dans certaines zones de la matrice des petits précipités sous forme de plaquettes ou baguettes 
dont la taille varie entre 100 nm et 1 µm (Figure III-2.c). Ces précipités sont connus dans la 
littérature sous le nom de dispersoïdes. La distribution spatiale de ces dispersoïdes est très 
hétérogène. En effet, de grandes zones dépourvues de ces précipités ont été observées. La 
taille de ces particules est trop petite pour permettre une analyse au MEB fiable et elles seront 
analysées avec le microscope électronique en transmission couplé à un spectromètre EDX. 
 
     Pour l’alliage 7075, les observations réalisées au MEB mettent en évidence la présence de 
trois types de particules intermétalliques grossières qui se différencient par leur morphologie 
et leur composition chimique. On trouve aussi des particules intermétalliques mixtes qui 
présentent différentes phases et qui se forment par l’agglomération de plusieurs précipités de 
nature chimique différente. Le premier, et plus abondant type de particules intermétalliques, 
est de type Al-Cu-Mn (Figure III-3.a). Ces précipités de forme irrégulière dont la taille peut 
varier entre 0,05 et 5 µm sont les plus répandus sur toute la surface de l’alliage 7075. La 
fraction surfacique occupée par ce type de particules est de 2,9 %. Le deuxième type de 
particules rencontrées dans l’alliage 7075 présente également des formes irrégulières, parfois 
en forme de bâtonnet, dont la largeur peut varier entre 1 et 5 µm (Figure III-3.b). Elles 
contiennent principalement Al, Cu, Fe. Leur composition par analyses EDS permet de les 
identifier comme étant la phase Al7Cu2Fe. La fraction surfacique occupée par ce type de 
particules est de 1,2 %. L’existence de ces particules a été confirmée par d’autres auteurs 
[Des98].  
 
     D’autres particules ont été observées, elles sont caractérisées par la présence de plusieurs 
phases dans la même particule. On peut les considérer comme des particules intermétalliques 
mixtes (Figure III-3.c). Ces particules présenteront un comportement à la corrosion particulier 
car chaque phase se caractérise par un potentiel de corrosion différent qui est aussi différent 
de celui de la matrice. Ces particules intermétalliques sont souvent composées par un mélange 
de phases Al-Cu-Fe-Mn et Al-Cu-Mn et représentent 1,9 % de la fraction surfacique dans 
l’alliage. 
 
     On peut souligner que pour l’alliage 7075, la quantité de petits précipités Al-Cu-Mg de 
forme arrondie est faible occupant une fraction surfacique de moins de 0,1 %. Cette phase est 
très présente dans l’alliage 2024. Des précipités de la phase MgZn2, souvent cités dans la 
littérature [And05] comme caractéristique de l’alliage 7075, n’ont pas été trouvés. 
 

















Figure III-2 : Micrographies MEB des différents précipités présents dans l’alliage 2024 
T351 : a) particules intermétalliques Al2CuMg ; b) particules intermétalliques Al-Cu-Mn-Fe 
et c) zone de la matrice avec la présence de dispersoïdes 
 
 
















Figure III-3 : Micrographies MEB des différents précipités présents dans l’alliage 7075 
T7351 : a) particule intermétallique Al-Cu-Mn ; b) particule intermétallique Al7Cu2Fe et c) 
particule intermétallique mixte avec trois phases différentes  
(1 : Al-Cu-Mn, 2 : Al-Cu-Fe-Mn, 3 : Al-Cu-Mn) 
 




III.3. Distribution de la taille des particules intermétalliques 
présentes dans les deux alliages 
     La distribution des différents types de particules intermétalliques présentes dans les deux 
alliages a été mesurée à partir d'images MEB et des images au microscope optique. La 
quantification de la fraction surfacique occupée par chaque type de particules intermétalliques 
est donnée dans le Tableau III-1 pour l’alliage 2024 et dans le Tableau III-2 pour l’alliage 
7075. Une distribution en fonction de la taille des particules a été aussi réalisée (Tableau III-
3). Cette distribution a pour but de connaître la fraction surfacique occupée par les particules 
intermétalliques de même taille indépendamment de leur nature chimique. Il faut remarquer 
que dans la littérature peu d'études ont rapporté cette quantification car les calculs précis 
restent délicats [Jak05]. 
 
Tableau III-1 : Fraction surfacique occupée par les différents types de particules 
intermétalliques de l’alliage 2024 T351 
 
Particule intermétallique Fraction surfacique totale (%) Taille (µm) 
Toutes les particules 2,1 0,1 – 45  
Al2CuMg 1,2 1 - 30 
Al-Cu-Mn-Fe 0,8 10 - 45 
Dispersoïdes  0,1 0,1 - 1 
 
 
Tableau III-2 : Fraction surfacique occupée par les différents types de particules 
intermétalliques de l’alliage 7075 T7351 
 
Particule intermétallique Fraction surfacique totale (%) Taille (µm) 
Toutes les particules 6,2 0,05 - 20 
Al-Cu-Mn 2,9 0,5 - 5 
Al7Cu2Fe 1,2 1 - 5 
Al2CuMg 0,1 1 - 5 
Précipités mixtes 1,9 2 - 20 
Dispersoïdes 0,1 0,05 - 1 
 
 




Tableau III-3 : Distribution des tailles et fraction surfacique (FS en %) des particules 
intermétalliques dans l’alliage 2024 T351 et dans l’alliage 7075 T7351 
 
 0,1 – 1 µm 1 – 5 µm 5 – 15 µm > 15 µm S total 
AA 2024 (FS en %) 0,1  0,3 0,4 1,3 2,1 
AA 7075 (FS en %) 0,9 4,2 0,8 0,2 6,1 
 
   III.4. Microscopie électronique en transmission (MET) 
     Afin de réaliser une étude plus détaillée de la morphologie et de la composition chimique 
de chaque type de particules intermétalliques présentes dans la matrice et dans les joints de 
grains, la microscopie électronique en transmission (MET), couplée à un spectromètre 
d’analyse EDX, a été utilisée. La composition chimique moyenne de la matrice de l’alliage 
2024 et de l’alliage 7075 est donnée dans les Tableaux III-4 et III-6 respectivement. 
Pour l’alliage 2024 (Figure III-4), l’observation MET permet de confirmer la présence : 
 
− Des particules intermétalliques circulaires de taille variable entre 5 et 30 µm (Figure 
III-4.a) dont l’analyse EDX (Tableau III-4) révèle une composition en pourcentage 
atomique de 45 % de Al, 37 % de Cu et 18 % en Mg. Ces valeurs correspondent aux 
résultats de la littérature pour la phase S (Al2CuMg). Cette phase, très présente sur 
toute la surface de l’alliage (60 % des particules) [Boa09] [Jak05], est initialement 
anodique par rapport à la matrice mais elle s’anoblit par la dissolution sélective rapide 
du magnésium dans le précipité et elle devient alors, sans conteste, cathodique par 
rapport à la zone adjacente au précipité [Jak05]. 
− Des particules Al-Cu-Mn-Fe (Figure III-4.b) de forme irrégulière d’une taille qui varie 
entre 5 µm et 40 µm. Cette phase présente une composition en pourcentage atomique 
de 70 % de Al, 22 % de Cu, 4 % de Mn et 4 % de Fe. On peut trouver aussi en très 
faible quantité des précipités biphasés dans lesquels les deux phases contiennent Al-
Cu-Mn-Fe mais avec des pourcentages atomiques différents : phase 1 : 70 % de Al, 22 
% de Cu, 4 % de Mn et 4 % de Fe et phase 2 : 77 % de Al, 11 % de Cu, 10 % de Mn et 
2 % de Fe. 
− Des dispersoïdes sous forme de plaquettes ou baguettes (Figure III-4.c) riches en Al, 
Cu et Mn mais qui contiennent également des traces de Mg et Fe (probablement 
Al20Mn3Cu). La distribution de taille ainsi que la distribution spatiale de ces 
 




dispersoïdes est très hétérogène. En effet, de grandes zones dépourvues de précipités 
ont été observées. Le pourcentage atomique de ces dispersoïdes est 84 % de Al, 8 % 
de Cu, 7 % de Mn. 
− De fins précipités Al-Cu-Mg et Al-Cu-Mn (Figure III-5), d’une taille moyenne de 100 
nm, situés sur les joints de grains avec un pourcentage atomique de 93 % de Al, 4 % 
de Cu, 3 % Mg et 87 % de Al, 6 % de Cu, 7 % Mn. Cette précipitation n’est pas 
présente de façon continue dans tous les joints de grains étudiés. Sans résultat, de 
multiples analyses ont été réalisées pour trouver la zone de déplétion en cuivre au 
niveau des joints de grains, largement citée dans la littérature [Aug08]. Cet 
appauvrissement en Cu de la matrice immédiatement adjacente aux joints de grains 
expliquerait l’origine de l’initiation de la corrosion intergranulaire dans les alliages de 
la série 2000 [Min02]. Les résultats des analyses EDX réalisées en différents points de 
la matrice proche de la précipitation intergranulaire sont donnés dans le Tableau III-5. 
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Figure III-4 : Micrographies MET des précipités présents dans l’alliage 2024 T351 : a) 
précipité de la phase Al2CuMg, b) précipité Al-Cu-Fe-Mn et c) dispersoïdes Al-Cu-Mn 
 




Tableau III-4 : Compositions chimiques de la matrice et des précipités trouvés dans l’alliage  
2024 T351. Analyses EDX (% atomique) 
 
 Al (% at.) Cu (% at.) Mg (% at.) Fe (% at.) Mn (% at.) 
Matrice 98,3 0,9 0,6 0,07 0,12 
Al2CuMg 45 37 18 - - 
Al-Cu-Mn-Fe 70 22 - 4 4 
Dispersoïdes 84 8 Traces - 7 
Précipités aux 
joints de grains (I) 
93 4 3 - - 
Précipités aux 
joints de grains (II) 




Figure III-5 : Micrographie MET de la précipitation au niveau d’un joint de grain de 
l’alliage 2024 T351 et profil EDX autour du précipité. Les résultats de l’analyse EDX 
réalisée en différents points (1 -7) sont donnés dans le Tableau III-5  
 




Tableau III-5 : Compositions chimiques déterminées le long d’une ligne perpendiculaire à un 
joint de grains. Analyses EDX (% atomique). Alliage 2024 T351 
 
 Al (% at.) Cu (% at.) Mg (% at.) Fe (% at.) Mn (% at.) 
1 97,2 2,1 0,7 - 0,2 
2 97,2 2,1 0,7 - 0,2 
3 97,2 2,1 0,6 - 0,3 
4 (Précipité) 86 6 - - 7 
5 97,2 2,2 0,6 - 0,2 
6 97 2,6 0,7 - 0,1 
7 97 2,6 0,7 - 0,1 
 
     Pour l’alliage 7075 l’observation au MET permet de distinguer : 
− Des précipités aciculaires répartis de manière homogène dans la matrice (Figure III-
6.a), dont la composition atomique est 70 % de Al, 18 % de Cu et 10 % de Fe. Ce type 
de particule intermétallique correspond à la phase Al7Cu2Fe souvent décrite dans la 
littérature pour les alliages d’aluminium de la série 7000. Ces particules ont une taille 
comprise entre 1 et 5 µm. 
− Des précipités circulaires (Figure III-6.b) dont l’analyse EDX confirme la présence de 
Al, Cu, Mg. L’analyse EDX montre que les mêmes types de précipités sont trouvés 
pour l’alliage 2024, avec le même pourcentage atomique (47 % Al, 34 % Cu et 19 % 
Mg) et correspondent à la phase Al2CuMg très souvent décrite dans la littérature 
[Li05].   
− La matrice est fortement chargée en nombreux précipités en forme de baguettes 
(Figure III-6.c et Figure III-6.d) de 50 nm à 500 nm sur toute la surface. L’analyse 
EDX de ces baguettes montre la présence de Al, Cu, et Mn, mais avec des 
pourcentages atomiques différents de ceux de la phase 1 des particules 
intermétalliques mixtes décrites précédemment. Le pourcentage atomique de ces 
petites baguettes est de 92 % de Al, 4 % de Cu et 4 % de Mn. 
− Des précipités mixtes grossiers (plusieurs dizaines de microns) (Figure III-6.e) 
composés de deux phases Al-Cu-Mn-Fe et Al-Cu-Mn. Les analyses EDX montrent 
que les pourcentages atomiques de la phase (3, 4, 5, 6) est constituée de 61 % de Al, 
 




27 % de Cu, 8 % de Fe et 4 % de Mn, l’autre phase (1, 2) est constituée de  75 % de 
Al, 10 % de Cu et 15 % de Mn.  
− Les joints de grains de l’alliage 7075 (Figure III-7) sont principalement constitués de 
petits précipités dont la largeur peut varier entre 20 et 100 nm de long. Ces précipités 
sont distribués de façon quasi continue tout au long des joints de grains. Ils sont 
séparés de la matrice par une zone dénudée de tout précipité et appelée dans la 
littérature anglo-saxonne PFZ (Precipitate Free Zone) [Gui99]. La précipitation 
intergranulaire est riche en cuivre en comparaison avec la matrice proche. Les 
pourcentages atomiques de cette phase sont 92 % de Al et 8 % de Cu.  Ils sont séparés 
de la matrice par une zone de déplétion en Cu (dont la concentration pondérale est 
abaissée alors jusque 6 % en Cu) (Tableau III-7). L’épaisseur de cette zone est de 
l’ordre de 100 nm. La zone de déplétion pauvre en Cu est alors considérée comme de 
l’aluminium très faiblement enrichi en élément d’addition en solution solide. Cette 
zone est anodique (moins noble) par rapport aux précipités des joints de grains. 
 
Tableau III-6 : Compositions chimiques de la matrice et des précipités trouvés dans l’alliage 
7075 T7351. Analyses EDX (% atomique) 
 
AA 7075 T7351 
Al 










 (% at.) 
Matrice 97 0,65 0,53 0,83 0,09 0,09 
Al7Cu2Fe 71 18 - - 11 - 
Précipités mixtes phase I 
(Al-Cu-Mn-Fe) 
61 27 - - 8 4 
Précipités mixtes phase II 
(Al-Cu-Mn) 
75 10 - - - 15 
Al2CuMg 47 34 19 - - 
- 
 
Dispersoïdes (Al-Cu-Mn) 92 4 - - - 4 
Précipités aux joints de 
grains 
92 8 Traces - - - 
 
 






















Figure III-6 : Micrographies MET des précipités présents dans l’alliage 7075 T7351 : 
 a) précipité Al7Cu2Fe, b) précipité Al2CuMg. Accolé à ce dernier, un petit  précipité riche en 
Mn, Fe, Si, c) nombreuses baguettes de composition Al-Cu-Mn présentes sur toute la surface 
de la lame, d) baguette Al-Cu-Mn et e) montage de micrographies MET présentant la 
précipitation des particules intermétalliques mixtes de deux phases Al-Cu-Mn-Fe (3,4,5,6) et 
Al-Cu-Mn (1,2) 
 







Figure III-7 : Micrographie MET de la précipitation  au niveau d’un joint de grain de 
l’alliage 7075 T7351 et  profil EDX autour du précipité. Les résultats de l’analyse EDX 
réalisée en différents points (1 -7) sont donnés dans le Tableau III-7 
 
Tableau III-7 : Compositions chimiques mesurées le long d’une ligne perpendiculaire à un 
joint de grain. Analyses EDX (% atomique). Alliage 7075 T7351 
 






 (% at.) 
Fe 
 (% at.) 
Mn  
(% at.) 
1 97 2,1 0,7 - 0,2 
2 97 2,1 0,7 - 0,2 
3 98,4 0,7 0,6 - 0,3 
4 (Précipité) 92 8 - - - 
5 98,6 0,6 0,6 - 0,2 
6 97 2,1 0,7 - 0,1 
7 97 2,1 0,7 - 0,1 
 
 




    III.5.   Conclusions  
     L’analyse de la microstructure de l’alliage 2024 et de l’alliage 7075 a permis d’établir les 
différences qualitatives et quantitatives de toutes les phases présentes dans les alliages. Ces 
différences sont principalement dues à la composition chimique d’origine de chaque alliage et 
aux différents traitements thermiques réalisés pendant le processus de durcissement structural. 
Pour l’alliage 2024, les observations de la microstructure ont montré que la fraction 
surfacique totale occupée par les particules intermétalliques est de 2,1 %. Cette surface est 
principalement occupée par des particules intermétalliques grossières de type Al2CuMg et Al-
Cu-Fe-Mn et seulement 0,1 % par des précipités fins (dispersoïdes et précipitation 
intergranulaire). Dans le cas de l’alliage 7075, la microstructure est caractérisée par une densité 
plus élevée de précipités intermétalliques (6,1 %). Ces précipités sont de type Al2CuMn, 
Al7Cu2Fe, Al2CuMg et des particules intermétalliques mixtes, avec une taille moyenne 
inférieure à celui de l’alliage 2024. De fins précipités riches en cuivre sont distribués de façon 
continue sur les joints de grain de cet alliage. 
     L’alliage 7075 présente donc une microstructure plus complexe que l’alliage 2024, due 
principalement à une plus grande diversité des phases et à une fraction surfacique occupée par les 
particules intermétalliques trois fois plus grande. 
     Les analyses EDX ont montré que la matrice de l’alliage 2024 est principalement constituée de 
Al (98 %), Cu (0,9 %) et Mg (0,6 %) alors que la matrice de l’alliage 7075 contient Al (97 %), Zn 
(0,83 %), Cu (0,65 %) et Mg (0,53 %). Ces différences de composition de la matrice vont influer 
sur la composition des films d’oxyde formés sur ces deux matériaux et également sur les 
potentiels de corrosion de ces deux matériaux. De ce fait les couplages galvaniques qui vont se 
créer entre la matrice et les particules intermétalliques présentent dans les deux alliages, pourront 
être différent.        
     L’alliage d’aluminium 2024 T351 et l’alliage d’aluminium 7075 T7351 présentent donc 
une microstructure avec des hétérogénéités présentes à différentes échelles du matériau : les 
précipités durcissants et les particules dispersoïdes à l’échelle du nanomètre que l’on retrouve 
aux joints de grains et dans la matrice, et les particules intermétalliques grossières enrichies en 
Cu, Mg, Mn et Fe à l’échelle du micromètre. Si les précipités durcissants et les particules 
dispersoïdes peuvent avoir une influence vis-à-vis de la tenue à la corrosion, il est évident que 
les particules intermétalliques grossières auront un rôle primordial dans le comportement à la 
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Chapitre IV. Comportement électrochimique des différents matériaux au potentiel de corrosion 
 66 
     L’objectif de ce chapitre est de contribuer à une meilleure connaissance des processus de 
corrosion des deux alliages d’aluminium en étudiant de façon systématique leur 
comportement électrochimique dans une solution de Na2SO4 0,1 M avec des électrodes à 
disque tournant. Les résultats obtenus sur les deux alliages ont été comparés à ceux de 
l’aluminium pur. La première partie de ce chapitre montre principalement l’influence du 
temps d’immersion sur les diagrammes d’impédance à Ecorr et l’analyse des diagrammes en 
comparant la méthode classique des circuits électriques équivalents avec le modèle de loi de 
puissance. La deuxième partie du chapitre se focalise sur l’influence de la vitesse de rotation 
de l’électrode de travail sur les diagrammes d’impédance électrochimique, afin de mieux 
comprendre l’influence du transport de matière. Une dernière partie est consacrée à l’étude du 
comportement des matériaux dans des conditions statiques (sans rotation de l’électrode de 
travail) pour comparer ces résultats avec ceux obtenus avec l’électrode tournante.  
 
   IV.1. Suivi du potentiel de corrosion au cours du temps d’immersion 
     L’évolution du potentiel libre de corrosion (Ecorr) au cours d’un test de corrosion est un 
premier indice pour estimer l’évolution de la sévérité potentielle de la dégradation pendant 
l’immersion. Le potentiel de corrosion (Ecorr) a été mesuré sur une durée de 24 h dans la 
solution de Na2SO4 0,1 M et pour une vitesse de rotation de l’électrode de travail de 500 
tr.min-1. Les courbes de suivi de Ecorr au cours du temps d’immersion obtenues pour 
























Figure IV-1 : Suivi du potentiel de corrosion au cours du temps d’immersion dans la 
solution de Na2SO4 0,1 M : (∆) Al pur, (○) AA 2024, (●) AA 7075 (Ω = 500 tr.min-1) 
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     Pour l’aluminium pur, la courbe montre un déplacement de Ecorr assez important (environ 
250 mV) vers des potentiels plus anodiques au cours des cinq premières heures d’immersion. 
Après cette période de temps, Ecorr évolue progressivement vers des potentiels toujours plus 
anodiques pour atteindre la valeur de -0,80 V/ESS après 24 h d’immersion. Cette variation de 
Ecorr au cours du temps peut s’expliquer par des modifications lentes du film d’alumine 
amorphe lors de l’immersion [Bar06]. L’évolution de Ecorr pour l’alliage 2024 montre une 
première étape de 4 h pendant laquelle le potentiel se déplace vers des potentiels plus 
anodiques pour atteindre une valeur de -0,45 V/ESS. Ensuite, Ecorr reste stable jusqu'à la fin 
du test. Pour l’alliage 7075, il y a tout d’abord une rapide évolution de Ecorr vers des valeurs 
anodiques au cours de la première heure d’immersion. Puis, Ecorr évolue lentement vers des 
valeurs plus négatives. Cette tendance se poursuit jusqu’à la fin du test. Après 24 h 
d’immersion, la valeur de Ecorr est d’environ -0,75 V/ESS.  
     La différence de Ecorr entre l’aluminium pur, l’alliage 2024 et l’alliage 7075 peut 
s’expliquer en partie par la teneur en éléments d’alliage : le zinc présent en forte quantité dans 
l’alliage 7075 (6,1 %) abaisse fortement la valeur de Ecorr tandis que le cuivre présent dans 
l’alliage 2024 (4,9 %) a l’effet contraire [Han90]. Les valeurs de Ecorr  peuvent également 
varier en fonction du traitement thermique subi par les alliages d’aluminium [Han90, Bro80]. 
Enfin, la valeur de Ecorr est influencée par la réaction cathodique de réduction de l’oxygène. 
Comme cela sera vu au chapitre V, la densité de courant cathodique n’est pas la même sur les 
trois matériaux [Bel02]. 
 
   IV.2. Observation de l’état de surface après immersion 
     La Figure IV-2 présente les micrographies de la surface de l’aluminium pur, de l’alliage 
2024 et de l’alliage 7075 obtenues au microscope optique après 2 h et 18 h d’immersion au 
potentiel de corrosion dans la solution de Na2SO4 0,1 M et avec une vitesse de rotation de 
l’électrode de 500 tr.min-1.  
 
     Pour l’aluminium pur, la surface après 2 h et 18 h d’immersion reste quasiment identique 
sans aucune trace visible de corrosion sur la surface. 
 
     Pour l’alliage 2024, les photomicrographies révèlent que l’attaque sur les particules 
intermétalliques et sur la matrice n’est pas significative. Seulement après 18 heures 
d’immersion, on observe une attaque sélective sur les petits précipités (< 1µm) riches en Cu. 
 
 






















Figure IV-2 : Micrographies optiques de la surface des alliages obtenues après 2 h et 18 h 
d’immersion dans la solution de Na2SO4 0,1 M (Ω = 500 tr.min-1) 
20 µm 20 µm 
10 µm 
20 µm 20 µm 
10 µm 
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     Pour l’alliage 7075, on observe une surface plus dégradée. Les photos révèlent une forte 
attaque au niveau des particules intermétalliques mixtes. Dans ces précipités on observe une 
dissolution sélective d’une partie de la particule. Ces zones sont anodiques par rapport à la 
matrice et par rapport au reste de la même particule. On peut déduire que les phases nobles de 
la particule doivent avoir un potentiel de corrosion proche de celui de la matrice car celles-ci 
(phases nobles et matrice) ne sont pas attaquées. Il est aussi important de remarquer l’attaque 
généralisée sur des petits précipités Al-Cu-Mn d’environ 1 µm de diamètre autour des 
particules intermétalliques mixtes. Après la dissolution des particules intermétalliques en 
surface sous l’effet du couplage galvanique [And06], le film passif de la matrice contrôle le 
processus de corrosion de l’alliage 7075. En effet, il n’y a pas d’évolution notable de la 
dégradation des particules pour des temps d’immersion plus longs.  
     L’évolution de Ecorr pour l’alliage 7075 (Figure IV-1) peut s’expliquer par ce phénomène 
de corrosion localisée sur les particules intermétalliques (Figure IV-2), qui tendrait à déplacer 
Ecorr vers des potentiels plus cathodiques au cours du temps d’immersion. 
 
   IV.3. Mesures d’impédance électrochimique 
     Les diagrammes d’impédance électrochimique obtenus au potentiel de corrosion pour 
l’aluminium pur, l’alliage 2024 et l’alliage 7075 pour différents temps d’immersion dans la 
solution de Na2SO4  0,1 M  sont présentés sur la Figure IV-3. Les spectres d’impédance pour 
l’aluminium pur se caractérisent par une seule constante de temps bien définie. Comme cela 
sera discuté plus loin, cette boucle capacitive est attribuée au film d’oxyde formé à la surface 
de l’aluminium et à la réaction de transfert de charge liée à la réaction cathodique. On observe 
une légère diminution de la taille de la boucle capacitive lorsque le temps d’immersion 
augmente. Cette diminution peut être expliquée par des modifications de la couche passive, 
qui la rendent légèrement moins protectrice au cours du temps d’immersion. Ces petites 
modifications peuvent être liées à une dissolution ou à une hydratation du film passif au cours 
du temps [Oka73]. Après 18 h d’immersion le système n’a pas encore totalement atteint un 
état stationnaire ce qui est en accord avec l’évolution de Ecorr observée sur la Figure IV-1. 
     Dans le cas des alliages 2024 et 7075, pour tous les temps d’immersion, on observe trois 
constantes de temps bien définies : une première boucle capacitive autour de 40 Hz, qui 
correspondrait au film d’oxyde, une boucle inductive en basse fréquence et une troisième 
constante de temps capacitive en très basse fréquence (0,02 Hz). La boucle inductive et la 
partie capacitive en basse fréquence peuvent être attribuées à la modulation de l'épaisseur du  
 





























































































Figure IV-3 : Diagrammes d’impédance électrochimique obtenus au potentiel de 
corrosion pour différents temps d’immersion dans la solution de Na2SO4  0,1 M : (●) 6 h, (□) 
10 h, (∆) 14 h, (○) 18 h. (a) Al pur, (b) AA 2024, (c) AA 7075   (Ω = 500 tr.min-1) 
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film passif. La présence de ce type de boucles en basse fréquence est typiquement observée en 
présence de films passifs. 
     Pour l’alliage 2024, on observe une diminution de la première boucle capacitive de 98 
kΩ.cm2 à 43 kΩ.cm2 au cours des premières 14 heures d’immersion. Pour les temps 
d’immersion plus longs, les diagrammes sont inchangés. Dans le cas de l’alliage 7075, on 
note également une diminution de l’impédance qui varie de 67 kΩ.cm2 à 19 kΩ.cm2 au cours 
des premières 14 heures d’immersion. Après 14 h d’immersion on peut considérer que les 
deux systèmes on atteint un état stationnaire.   
 
   IV.4. Analyse des diagrammes d’impédance 
       IV.4.1. Schéma électrique équivalent  
     La partie capacitive HF des diagrammes d’impédance obtenus à Ecorr est principalement  
caractéristique de la couche d’alumine. Néanmoins, il faut également prendre en compte la 
réaction cathodique se produisant à la surface de la couche d’alumine et des particules 
intermétalliques. Le schéma électrique équivalent représentatif de ces deux processus placés 
en série est donné sur la Figure IV-4a. Il est composé de la résistance de l’électrolyte (Re), en 
série avec une résistance de transfert de charges (Rtc) et une capacité de double couche (Cdl) 
branchés en série avec une résistance et une capacité associées à la couche d’oxyde. La 
présence d’une seule constante de temps sur les diagrammes d’impédance partie (HF)  ne 
permet pas de différencier les deux processus et on peut alors simplifier le circuit électrique 
équivalent (Figure IV-4b). On suppose que la capacité de double couche est plus élevée que la 
capacité de la couche d’oxyde (Cdl >> Cox), donc dans le circuit : 
oxoxdltot CCCC
1111
≅+=  et la 
résistance Rtot = Rtc + Rox. 
     Les valeurs de résistance Rtot ont été obtenues par extrapolation graphique à partir des 
diagrammes d’impédance et leur variation au cours du temps est donnée sur la Figure IV-5. 
Pour l’aluminium pur, on observe une faible diminution des valeurs de Rtot avec le temps 
d’immersion. Dans le cas des alliages 2024 et 7075, les résultats montrent une diminution 
progressive des valeurs de Rtot avec une stabilisation après 12 h et 14 h pour l’alliage 2024 et 
l’alliage 7075, respectivement. Cette figure souligne aussi la différence nette entre les valeurs 
de Rtot obtenues pour les deux alliages. Les valeurs de Rtot plus élevées pour l’alliage 2024 par 
rapport aux valeurs obtenues pour l’alliage 7075 s’expliquent d’une part, par la différence de 
composition chimique de la solution solide des deux alliages qui va modifier les propriétés 
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chimiques et physiques de la couche d’oxyde en la rendant plus ou mois noble, et d’autre part, 
par la variation de Rtc (résistance de charges liée à la réaction cathodique) qui n’est pas 
identique sur les deux alliages. 
 





Cdl                      (a) 
                                                 
Re
Rtot
CPE (Qox, αox)                                (b) 
Figure IV-4 : Circuits électriques équivalents utilisés pour modéliser la partie haute 
fréquence des diagrammes d’impédance électrochimique obtenus dans une solution de 




















    
Figure IV-5 : Variation de Rtot au cours du temps d’immersion dans une solution de Na2SO4  
0,1 M : (∆) Al pur, (○) AA 2024, (●) AA 7075 
 
        IV.4.2. Détermination graphique des paramètres α et Q 
     Les valeurs de α ont été déterminées graphiquement en traçant le logarithme de la partie 
imaginaire en fonction du logarithme de la fréquence log(|Z′′|) = f(log(f)) (Figure IV-6) 
[Ora06] et en mesurant la valeur de la pente dans le domaine de fréquence associé au 
comportement CPE. Pour l’aluminium pur, on observe des valeurs de α de 0,87 qui sont 
indépendantes du temps d’immersion (Figure IV-6a). Pour l’alliage 2024 (Figure IV-6b) et 
l’alliage 7075 (Figure IV-6c) le paramètre α diminue progressivement dans les premières 14 h 
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d’immersion de 0,91 à 0,87 et de 0,90 à 0,84, respectivement. Pour des temps plus longs, la 
valeur de α se stabilise à 0,87 et 0,83 pour l’alliage 2024 et l’alliage 7075 respectivement. 
     Les valeurs de Qox ont été également obtenues graphiquement en traçant le logarithme de 
Qox en fonction du logarithme de la fréquence (Figure IV-7) [Ora06]. Dans le cas de 
l’aluminium pur, la valeur de Qox reste constante à 2,9.10
-6 Ω-1.cm2.s0,87 quel que soit le temps 
d’immersion. Pour l’alliage 2024, Qox augmente de 3,9.10
-6 Ω-1.cm2.s0,91 à 4,5.10-6 Ω-
1.cm2.s0,88 avant de se stabiliser à cette valeur après 14 h d’immersion. Pour l’alliage 7075, la 
valeur de Qox augmente progressivement de 4,4.10
-6 Ω-1.cm2.s0,90 à 8,3.10-6 Ω-1.cm2.s0,83. Les 
valeurs des paramètres obtenus graphiquement pour quatre temps d’immersion et pour chaque 
matériau sont reportées dans le Tableau IV-1. Pour comparaison, les valeurs des différents 
paramètres extraites par ajustement de la partie haute fréquence avec le circuit électrique 
équivalent (obtenues à l’aide du logiciel Z View) sont reportées dans le Tableau IV-2. 
     Les valeurs obtenues par les deux méthodes sont très proches. Cependant la méthode 
graphique est  plus simple d’utilisation et permet d’obtenir des valeurs de paramètres sans 
faire d’hypothèse avec un schéma électrique équivalent.  
 
Tableau IV-1 : Paramètres obtenus graphiquement à partir des diagrammes (partie HF) 
donnés sur la Figure IV-3 pour l’aluminium pur, l’alliage 2024 et l’alliage 7075 après 
différents temps d’immersion dans la solution de Na2SO4 0,1 M  
 
Al pur 






6 0,87 2,9.10-6 661 
10 0,87 2,9.10-6 610 
14 0,87 2,9.10-6 571 
18 0,87 2,9.10-6 532 
AA 2024 
6 0,91 3,9.10-6 94 
10 0,88 4,2.10-6 63 
14 0,87 5,4.10-6 41 
18 0,87 5,4.10-6 41 
AA 7075 
6 0,89 4,4.10-6 62 
10 0,88 5,1.10-6 33 
14 0,84 6,8.10-6 19 
18 0,83 8,3.10-6 18  
 
 































































Pente (10 h) = - 0,88
Pente (18 h) = - 0,87
Pente (6 h)  = - 0,91
































Pente (6 h) = - 0,89
Pente (10 h) = - 0,88
Pente (14 h) = - 0,84




Figure IV-6 : Partie imaginaire en fonction de la fréquence et variation de la pente (α) au 
cours du temps d’immersion : (a) Al pur, (b) AA 2024, (c) AA 7075 
 
 











































































Figure IV-7 : Qox en fonction de la fréquence en coordonnées logarithmiques : (a) Al pur, 
(b) AA 2024, (c) AA 7075 
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Tableau IV-2 : Paramètres obtenus par ajustement avec le schéma électrique équivalent à 
partir des diagrammes (partie HF) donnés sur la Figure IV-3 pour l’aluminium pur, l’alliage 
2024 et l’alliage 7075 après différents temps d’immersion dans la solution de Na2SO4 0,1 M 
 
Al pur 






6 0,89 2,7.10-6 750 
10 0,88 2,6.10-6 700 
14 0,88 2,5.10-6 660 
18 0,88 2,5.10-6 600 
AA 2024 
6 0,91 3,5.10-6 109 
10 0,90 3,8.10-6 72 
14 0,88 4,6.10-6 47 
18 0,88 4,8.10-6 48 
AA 7075 
6 0,90 4,2.10-6 78 
10 0,89 4,8.10-6 40 
14 0,85 6,6.10-6 24 
18 0,85 6,9.10-6 23  
 
      IV.4.3. Ajustement avec le modèle de loi de puissance  
     Dans cette partie, le modèle de loi de puissance (cf. chapitre II.3.5.3) a été utilisé pour 
tenter d’aller plus loin dans l’analyse des données d’impédance. Cette analyse va permettre 
d’obtenir des profils de résistivité dans l’épaisseur de la couche d’oxyde formée sur les trois 
matériaux et d’observer leur évolution au cours du temps d’immersion dans l’électrolyte.   
     Les données d’impédance ont été traitées à l’aide d’un logiciel non commercial développé 
au LISE (CNRS) à Paris, qui permet de comparer les diagrammes expérimentaux avec ceux 
calculés à l’aide du modèle de loi de puissance (Equation II-13).  
     Les diagrammes obtenus avec le modèle ont été comparés aux diagrammes ajustés avec le 
schéma électrique équivalent et aux données expérimentales. 
     Pour l’utilisation du modèle de loi de puissance deux hypothèses ont été faites : 
 
 
Chapitre IV. Comportement électrochimique des différents matériaux au potentiel de corrosion 
 77 
•  L’épaisseur du film d’oxyde d’alumine formé sur l’aluminium pur, sur l’alliage 2024 
et sur l’alliage 7075 est constante sur toute la surface du matériau et égale à 3 nm 
d’épaisseur. Cette valeur a été mesurée pour l’aluminium pur après 12 h d’immersion 
dans la solution de Na2SO4 0,1 M à partir d’une analyse de la surface par 




∞ OAlAlAlOAlOAlOAl IIIILnαλδ  
L’épaisseur est obtenue avec une erreur de ± 20 %, mais la valeur de 3 nm correspond 
aux valeurs trouvées dans la littérature pour une couche d’oxyde d’aluminium 
[Cab88]. 
• La deuxième hypothèse est que la constante diélectrique du film d’alumine est la 
même pour l’aluminium pur, l’alliage 2024 et l’alliage 7075 et égale à 10 [Han84]. 
 
 
Figure IV-8 :  Spectres XPS obtenus par décapages successifs pour l’aluminium pur après 
12 h d’immersion dans la solution de Na2SO4 0,1 M  
 
     Le Tableau IV-3 regroupe les paramètres d’ajustement de la loi de la puissance obtenus 
pour tous les temps d’immersion. La comparaison graphique entre les données 
expérimentales, la loi de la puissance et l’ajustement avec le circuit électrique équivalent est 
montrée sur la Figure IV-9 (coordonnées de Nyquist) et Figure IV-10 (coordonnées de Bode) 
pour un temps d’immersion de 10 h. Ces comparaisons permettent de voir un très bon accord 
entre le modèle de loi de puissance et les données expérimentales, en particulier pour le cas 
de l’aluminium pur. Le modèle de loi de puissance produit des résultats cohérents sur toute la 
gamme de fréquences utilisées (f < 1 Hz). L’ajustement avec le circuit électrique équivalent 
est moins satisfaisant. 
 

























































































Figure IV-9 : Ajustement des données expérimentales obtenues après 10 heures d’immersion 
dans la solution de Na2SO4 0,1 M.  Les ajustements ont été obtenus avec l’équation II-13 et 
avec le circuit électrique équivalent (Figure IV-4b) 
 

































































































































Figure IV-10 : Ajustement des données expérimentales obtenues après 10 heures 
d’immersion dans la solution de Na2SO4 0,1 M.  Les ajustements ont été obtenus avec 
l’équation II-13 et avec le circuit électrique équivalent (Figure IV-4b) 
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     La procédure d’ajustement a permis d’obtenir des valeurs numériques des paramètres 
ajustables α, ρ0 et ρδ relatifs aux films d’oxyde.(Tableau IV-3). Ces valeurs obtenues par 
ajustement avec l’équation II-13 ont été utilisées pour calculer les profils de résistivité dans 
les films d’oxyde développés sur l’aluminium pur, sur l’alliage 2024 et sur l’alliage 7075 pour 
chaque temps d’immersion dans la solution de Na2SO4 0,1 M. Les profils de résistivité 
obtenus pour chaque matériau sont donnés sur la Figure IV-11. Les profils ont une forme 
similaire quel que soit le matériau : à l’interface métal / oxyde, la résistivité de film est ρ0. 
Cette valeur de résistivité est constante jusqu'à une valeur de ξ à partir de laquelle la résistivité 
décroit progressivement pour atteindre une valeur minimum à l’interface couche d’oxyde / 
électrolyte (ξ = 1). 
     Pour l’aluminium pur, on observe un profil de résistivité identique quel que soit le temps 
d’immersion car les diagrammes d’impédance changent peu avec le temps d’immersion, et 
par conséquent les paramètres obtenus à partir du modèle de loi de puissance sont très proches 
(Tableau IV-3). Pour l’alliage 2024 et l’alliage 7075 on observe une diminution de la valeur 
de ρ0 et ρδ dans les premières 14 h d’immersion. Ce comportement peut être associé à des 
modifications physico-chimiques produites dans le film d’oxyde lors de l’immersion dans la 
solution électrolytique (pénétration de l’électrolyte dans la couche d’oxyde et hydratation de 
l’alumine). Après ce temps d’immersion le profil de résistivité reste stable. 
 
     La comparaison des profils de résistivité après 18 h d’immersion (Figure IV-12) montre 
clairement que les résistivités dans la couche d’alumine formée sur l’aluminium pur sont 
supérieures à celles obtenues pour les deux alliages (environ une décade). Ceci peut être 
expliqué par la présence d’une couche plus homogène et plus compacte pour l’aluminium pur. 
De plus, l’alliage 2024 et l’alliage 7075 présentent des valeurs de ρ0 et de ρδ relativement 
proches. Cependant, dans toute l’épaisseur de la couche, la résistivité est toujours plus faible 
pour l’alliage 7075. Ces différences peuvent être expliquées par la composition des couches 
d’oxyde formées sur les deux alliages qui sont influencées par la composition chimique de la 
solution solide du matériau et par la composition chimique des particules intermétalliques (cf. 
paragraphe III.4) 
     De plus, les profils de résistivité de la Figure V-12 montrent que la partie la plus résistive 
de la couche d’oxyde à l’interface métal / oxyde (plateau) est plus importante pour 
l’aluminium pur (environ 30 % de l’épaisseur soit 1 nm) que pour l’alliage 2024 (environ 20 
% de l’épaisseur) ou pour l’alliage 7075 (10 % de l’épaisseur).  
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Tableau IV-3 : Paramètres obtenus par ajustement avec la loi de la puissance (Eq. II-13) à 
partir des diagrammes (partie HF) donnés sur la Figure IV-3 pour l’aluminium pur, l’alliage 
2024 et l’alliage 7075 après différents temps d’immersion dans la solution de Na2SO4 0,1 M 
 
Al pur 
Temps d’immersion / h αox ρ0 (Ω.cm) ρδ (Ω.cm) 
6 0,88 2,4.1012 2,4.108 
10 0,88 2,1.1012 2,3.108 
14 0,88 1,9.1012 2,2.108 
18 0,88 1,9.1012 2,1.108 
 
AA 2024 
6 0,92 3,8.1011 5,9.107 
10 0,91 2,7.1011 3,1.107 
14 0,88 1,9.1011 1,0.107 
18 0,88 1,9.1011 1,0.107 
 
AA 7075 
6 0,90 2,9.1011 2,3.107 
10 0,89 1,6.1011 1,0.107 
14 0,85 1,1.1011 4,2.107 




On peut supposer que les résultats discutés ici prennent essentiellement en compte la 
formation de la couche d’oxyde sur la matrice, car la surface occupée par les particules est 
faible comparativement à celle de la matrice. 
 
On peut cependant mentionner que la couche d’oxyde formée sur les particules est différente 
de celle formée sur la matrice 
 
     En conclusion, les profils de résistivité obtenus pour les deux alliages d’aluminium 
montrent que la couche d’oxyde formée sur l’alliage 7075 est moins protectrice. Ce résultat 



































































ξ / épaisseur adimensionelle
 
Figure IV-11 : Evolution au cours du temps d’immersion dans la solution de Na2SO4 0,1 M    
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Figure IV-12 : Comparaison des profils de résistivité obtenus après 18 h d’immersion dans 
la solution de Na2SO4 0,1 M en fonction de l’épaisseur adimensionnelle : (▲) Al pur, (○) AA 
2024, (●) AA 7075 (Ω = 500 tr.min-1) 
 
IV.5. Effet de la vitesse de rotation 
     Dans toutes les expériences réalisées précédemment la vitesse de rotation de l’électrode de 
travail a été maintenue à 500 tr.min-1. Dans cette partie du travail, des mesures d’impédance 
au potentiel de corrosion ont été effectuées en changeant les conditions hydrodynamiques de 
l’électrode afin de mieux comprendre le phénomène de transport de matière. La Figure IV-13 
présente les diagrammes d’impédance obtenus pour l’aluminium pur, l’alliage 2024 et 
l’alliage 7075 pour trois vitesses de rotation différentes : 100, 500 et 1000 tr.min-1, après 12 h 
d’immersion au potentiel de corrosion en milieu Na2SO4 0,1 M. Pour chaque matériau, les 
mesures ont été effectuées de manière consécutive, c'est-à-dire que la mesure d’impédance a 
été réalisée à 500 tr.min-1 puis la vitesse de rotation a été augmentée à 1000 tr.min-1 et puis 
réduite à 100 tr.min-1 en laissant le système se stabiliser pendant quelques minutes avant de 
tracer le nouveau diagramme d’impédance. 
 
     Dans le cas de l’aluminium pur, les diagrammes d’impédance ne montrent aucun 
changement avec la vitesse de rotation. Ces résultats montrent que pour l’aluminium pur, les 
processus de corrosion sont contrôlés principalement par la présence de la couche d’oxyde, 
sans aucun contrôle diffusionnel. Pour l’alliage 2024, on observe une diminution d’environ 50 
% de la taille de la boucle capacitive quand la vitesse de rotation augmente de 100 tr.min-1 à 
1000 tr.min-1 : les valeurs d’impédance varient de 190 kΩ.cm2 à 100 kΩ.cm2. Cette 
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diminution peut être attribuée à une influence du transport de matière liée à la réaction 
cathodique de réduction de l’oxygène. Les diagrammes d’impédance obtenus pour l’alliage 
7075 sont moins sensibles à la variation de la vitesse de rotation de l’électrode que l’alliage 
2024. Les valeurs de l’impédance de l’ordre de 120 kΩ.cm2 à 100 tr.min-1 diminuent à 95 
kΩ.cm2 quand la vitesse de rotation augmente à 1000 tr.min-1. Cela indique qu’au potentiel de 
corrosion, la corrosion de l’alliage 7075 est peu contrôlée par le transport de matière. 
 
     Les valeurs des différents paramètres extraits graphiquement des diagrammes d’impédance 
pour chaque vitesse de rotation sont reportées dans le Tableau IV-4. Comme observé sur la 
Figure IV-13, la valeur de Rtot diminue quand la vitesse de rotation augmente. Cependant, les 
valeurs de α et Qox restent inchangées et ne dépendent pas de la vitesse de rotation. Ceci 
confirme que ces paramètres sont bien liés à la couche d’oxyde. 
 
     Sur la Figure IV-14 les valeurs de Rtot ont été tracées en fonction de la racine carrée de la 
vitesse de rotation de l’électrode de travail. On observe que Rtot diminue linéairement avec la 
racine carré de la vitesse de rotation de l’électrode. Ce résultat est attribuable à l’effet du 
transport de matière lié à la réaction cathodique de réduction de l’oxygène.  
 
 
Tableau IV-4 : Paramètres obtenus graphiquement pour les différentes vitesses de rotation après 
12 h d’immersion dans la solution 0,1 M de Na2SO4 
  
 Rtot / (kΩ.cm
2) α Qox / (Ω
-1.cm2)sα 
Ω / tr.min1 100 500 1000 100 500 1000 100 500 1000 
Al pur 460 460 460 0,87 0,87 0,87 2,9.10-6 2,9.10-6 2,9.10-6 
AA 2024 190 140 100 0,93 0,93 0,92 3,8.10-6 3,9.10-6 3,7.10-6 






















































































Figure IV-13 : Diagrammes d’impédance électrochimique obtenus au potentiel de corrosion 
après 12 h d’immersion dans une solution de Na2SO4  0,1 M  et pour différentes vitesses de 
rotation : (a) Al pur, (b) AA 2024, (c) AA 7075 
 
     Sur la Figure IV-14, on obtient par extrapolation à Ω = 0 une valeur de Rtot qui correspond 
à une valeur de résistance pour laquelle le transport de matière peut être négligé. On obtient 
une valeur de Rtot = 130 kΩ.cm
2 pour l’alliage 7075 et une valeur de 230 kΩ.cm2 pour 
l’alliage 2024. La valeur de Rtot est environ 2 fois plus faible pour l’alliage 7075. Ce résultat 
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peut s’expliquer en considérant que la réaction de réduction de l’oxygène se produit 
essentiellement sur les particules intermétalliques et préférentiellement au niveau des 
particules riches en cuivre. Pour l’alliage 2024, la surface occupée par les particules riches en 
cuivre est d’environ 2 % et elle est de 4 % pour l’alliage 7075 (cf. paragraphe III.4, Tableaux 
III-4 et III-6). La différence obtenue entre les deux valeurs de Rtot pour Ω = 0 s’expliquerait 
par la différence des valeurs de résistance de charge pour les deux alliages.  
 
     Quand la vitesse de rotation est élevée, Rtot devient faible pour l’alliage 2024 car comme 
cela sera vu au chapitre V, la réaction cathodique sur ce matériau est contrôlée par le transport 
de matière par diffusion convective. Pour l’alliage 7075 la diffusion convective intervient peu, 





















Figure IV-14 : Variation de Rtot pour les différentes vitesses de rotation : 
(○) AA 2024, (●) AA 7075  
 
   IV.6. Mesures d’impédance sans rotation 
     L’expérience montre que la tenue à la corrosion des alliages d’aluminium dans l’eau en 
mouvement est toujours meilleure que dans l’eau stagnante [Wri54]. Cependant, dans la 
littérature la plupart des travaux sur l’étude du comportement des alliages d’aluminium a été 
réalisée dans des milieux chlorurés et en conditions statiques [And03, Man89, She06]. Il est 
donc intéressant d’observer le comportement des matériaux sans rotation de l’électrode de 
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travail afin de comparer les résultats avec ceux obtenus avec l’électrode tournante. Les 
diagrammes d’impédance de l’aluminium pur, de l’alliage 2024 et de l’alliage 7075 obtenus 
au potentiel de corrosion avec (Ω = 500 tr.min-1) et sans rotation (Ω = 0 tr.min-1) après 18 h 
d’immersion en milieu Na2SO4 0,1 M sont donnés sur la Figure IV-15.  
 
     La principale différence observée entre les deux types de diagrammes est la diminution 
importante des valeurs de l’impédance pour les trois matériaux quand les mesures sont 
réalisées à Ω = 0 tr.min-1. Cette chute de l’impédance est à relier à l’affaiblissement de la 
couche passive d’alumine pour les trois matériaux. Ces résultats confirment que la tenue à la 
corrosion est meilleure quand il y a rotation de l’électrode de travail. Ceci peut être expliqué 
par le mouvement de l’électrolyte à la surface de l’échantillon qui neutralise le pH en 
éliminant les ions OH- produits par la réduction de l’oxygène. Sans rotation, la stabilité du 
film naturel est perturbée, car il y a une accumulation d’ions OH- à la surface de l’échantillon. 
Localement le pH devient élevé et conduit à la dissolution de l’alumine (pH ≥ 8,5) [Por63]. 
 
Les valeurs des paramètres obtenues graphiquement à partir de la boucle capacitive des  
diagrammes d’impédance donnés sur la Figure IV-15 sont reportées dans le Tableau IV-5. Les 
diminutions importantes de Rtot et conjointement l’augmentation de Qox pour les essais sans 
rotation, traduisent l’affaiblissement de la protection par le film passif due à une diminution 
de son épaisseur. 
     Sur la Figure IV-16 les micrographies optiques des surfaces des trois matériaux après 18 h 
d’immersion dans la solution électrolytique de Na2SO4 0,1 M sans rotation de l’électrode sont 
présentées. A la différence des photomicrographies de la Figure IV-2, les surfaces sont très 
dégradées et l’attaque est généralisée, ce qui met en évidence une dépassivation des 
matériaux, produite par la dissolution chimique du film passif due à une alcalinisation du 
milieu. Ces photomicrographies sont en accord avec la diminution importante de la taille de la 
boucle capacitive observée pour les mesures d’impédance sans rotation (Figure IV-15). 
 
Ces résultats obtenus en conditions statiques soulignent le rôle important de la réaction 
cathodique de réduction de l’oxygène sur la tenue à la corrosion de l’aluminium et de ses 
alliages. Même en l’absence d’ions chlorure, la corrosion est importante dans des 
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Figure IV-15 : Diagrammes d’impédance obtenus avec rotation (Ω = 500 tr.min-1) et sans 
rotation (Ω = 0 tr.min-1) dans une solution de Na2SO4 0,1 M  après 18 h d’immersion : (a) Al 
pur, (b) AA 2024, (c) AA 7075 
 
 









Figure IV-16 : Micrographies optiques de la surface des matériaux obtenues après 18 h 
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Tableau IV-5 : Paramètres obtenus graphiquement à partir des diagrammes (partie HF) 
après 18 h d’immersion dans la solution de Na2SO4 0,1 M sans rotation et avec une vitesse de 
rotation de 500 tr.min-1 
 
 Rtot / (kΩ.cm
















Al pur 534 34 0,87 0,92 2,9.10
-6 4,5.10-6 
AA 2024 43 6 0,87 0,93 5,4.10-6 8,7.10-6 
AA 7075 18 4 0,83 0,93 7,7.10-6 9,8.10-6 
 
 
   IV.7. Conclusions 
     Dans ce chapitre le comportement électrochimique de l’aluminium pur, de l’alliage 2024 et 
de l’alliage 7075 au potentiel de corrosion a été étudié par SIE et corrélé à la caractérisation 
de l’état de surface après immersion dans la solution de Na2SO4 0,1 M. Différentes conditions 
expérimentales (temps d’immersion, vitesse de rotation de l’électrode y compris condition 
statique) ont été étudiées. Les données expérimentales des diagrammes d’impédance pour les 
différents temps d’immersion ont été analysées et modélisées par la méthode classique en 
utilisant un schéma électrique équivalent et à l’aide du modèle de loi de puissance. Les points 
suivants peuvent être soulignés : 
• A Ecorr, l’alliage 2024 et l’alliage 7075 présentent un comportement 
électrochimique proche de celui de l’aluminium pur. Les diagrammes sont 
caractérisés par une boucle capacitive attribuée au film d’oxyde (partie HF) et à la 
réaction de réduction de l’oxygène. 
• La modélisation de la partie HF des diagrammes d’impédance avec le modèle de 
loi de puissance a montré un meilleur accord avec les données expérimentales que 
la méthode classique des circuits électriques équivalents. 
• L’utilisation du modèle de loi de puissance permet ainsi de donner non seulement 
un sens physique au comportement CPE des trois matériaux mais aussi d’obtenir 
des profils de résistivité dans les couches d’oxyde. Les profils obtenus montrent 
que la couche passive formée sur l’alliage 7075 est moins résistive que celle 
formée sur l’alliage 2024. 
 
Chapitre IV. Comportement électrochimique des différents matériaux au potentiel de corrosion 
 91 
• La réaction cathodique de réduction de l’oxygène à lieu sur la couche passive 
recouvrant la matrice et les particules intermétalliques. Néanmoins, les mesures 
d’impédance réalisées pour différentes vitesses de rotation de l’électrode, 
montrent que la réduction de l’oxygène a lieu préférentiellement sur les particules 
intermétalliques riches en cuivre car les valeurs de Rtot extrapolées à Ω = 0 sont 
inversement proportionnelles à la surface recouverte par les particules 
intermétalliques grossières riches en cuivre (2 % pour l’alliage 2024 et 4 %pour 
l’alliage 7075). 
• En conditions statiques, la résistance à la corrosion est plus faible pour les trois 
matériaux que pour les essais réalisés avec l’électrode tournante à cause de 
l’accumulation d’ions OH- (liés à la réaction cathodique) qui déstabilisent la 
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     A la fin des années 1970, Nisancioglu et Holtan [Nis79a, Nis79b] ont montré que certains 
alliages d’aluminium commerciaux subissaient de la corrosion lorsque le métal était polarisé 
cathodiquement à des potentiels inférieurs à -1,3 V/ECS dans une solution chloruré. A ce 
potentiel la réaction électrochimique majoritaire est la réduction de l’oxygène dissous dans la 
solution [Sut01]. Il apparaît donc intéressant de focaliser la suite de l’étude sur la réactivité 
cathodique de l’aluminium pur, de l’alliage 2024 et de l’alliage 7075 dans une solution 0,1 M 
de Na2SO4 afin d’identifier le rôle précis de cette réaction dans l’initiation et la propagation de 
la corrosion pour ces matériaux. 
     Pour compléter l’étude du comportement de l’aluminium pur, de l’alliage 2024 et de 
l’alliage 7075, l’accent sera mis à la fin du chapitre sur leur comportement anodique. 
 
   V.1. Courbes potentiocinétiques dans le domaine cathodique 
     La Figure V-1 présente les courbes potentiocinétiques obtenues pour l’aluminium pur, 
l’alliage 2024 et l’alliage 7075 après 12 h d’immersion à Ecorr dans une solution de Na2SO4 
0,1 M. Sur la Figure V-1a, les courbes ont été tracées du domaine cathodique (-1 V/ESS) à 
Ecorr, et sur la Figure V-1b, les courbes ont été tracées de Ecorr vers des potentiels cathodiques. 
Ce deuxième  protocole permet de s’affranchir de l’effet de la polarisation cathodique initiale. 
     Tout d’abord, sur la Figure V-1a on note que le potentiel de corrosion est différent pour 
chacun des matériaux. Pour l’aluminium pur, la valeur de Ecorr est de -0,76 V/ESS qui 
correspond à celle trouvée dans la littérature [Ast82]. Pour l’alliage 2024 et l’alliage 7075, les 
valeurs de Ecorr sont de -0,4 V/ESS et -0,6 V/ESS, respectivement. Ce décalage de Ecorr entre 
les deux alliages est attribuable d’une part à la présence de zinc (6,8 %) dans la matrice de 
l’alliage 7075, puisque il est connu que l'addition de cet élément dans l'aluminium abaisse très 
nettement son potentiel de corrosion [Dix98] [Han99] et d’autre part, à la réaction de 
réduction de l’oxygène dissous, différente pour les trois matériaux, et qui influence 
directement la valeur de Ecorr.  
     Sur la Figure V-1a on peut observer des différences qualitatives et quantitatives entre 
l’aluminium pur, l’alliage 2024 et l’alliage 7075. Pour l’alliage 2024, on observe un plateau 
cathodique pour lequel la densité moyenne de courant associé est de 12,5 µA/cm². Cette 
densité de courant est toujours plus élevée que pour les deux autres matériaux. Pour 
l’aluminium pur et l’alliage 7075 on observe un plateau de courant autour de -1 V/ESS et à ce 
potentiel, les densités de courant cathodiques sont du même ordre de grandeur (4 µA/cm²). 
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Toutefois, au voisinage de Ecorr, les densités de courant sont plus faibles pour l’aluminium 
pur. Grâce à la stabilité du film naturel d’alumine amorphe et à l’absence d’hétérogénéité sur 
la surface de l’aluminium pur, le processus de réduction de l’oxygène va être limité 
comparativement à l’alliage 2024 et à l’alliage 7075 en accord avec les résultats obtenus à 
Ecorr (chapitre IV). Les différences observées dans le domaine cathodique entre l’alliage 2024 
et l’alliage 7075 sont liées principalement aux capacités variables des particules 
intermétalliques présentes dans chaque alliage à réduire l’oxygène, ainsi qu’à la nature 
chimique des films de passivité et à leur épaisseur [Jak05]. 
     Sur la Figure V-1b, on n’observe pas de changement important pour l’aluminium pur par 
rapport à la Figure V-1a. Les courbes ont la même allure et conduisent aux mêmes valeurs de 
courant cathodique. Pour l’alliage 2024, des différences quantitatives et qualitatives entre les 
deux façons de tracer les courbes peuvent être observées. Sur la Figure V-1b on note un 
déplacement de Ecorr de 150 mV vers des potentiels plus cathodiques par rapport à la Figure 
V-1a, ainsi qu’un plateau de diffusion mieux défini. De plus, une augmentation de la densité 
de courant cathodique est observée à -0,85 V/ESS. Elle est de 30 µA/cm². Pour l’alliage 7075, 
une légère modification de Ecorr vers des potentiels plus cathodiques est observée. La courbe 
de la Figure V-1b présente un plateau de diffusion mieux défini avec des densités de courants 
cathodiques un peu plus élevées que sur la Figure V-1a. 
     Quelques paramètres issus des Figures V-1a et V-1b sont donnés dans le Tableau V-1. Les 
différences les plus significatives sont observées pour l’alliage 2024 aussi bien pour le 
potentiel de corrosion que pour la densité de courant cathodique. Ces résultats confirment, 
dans les cas de l’alliage 2024, l’effet de la polarisation cathodique qui modifie de façon 
importante la réponse de l’alliage. 
 
Tableau V-1 : Valeurs de Ecorr et des densités de courants cathodiques à -0,85 V/ ESS 
obtenues pour l’aluminium pur, l’alliage 2024 et l’alliage 7075 à partir des courbes de la 
Figure V-1 
 
 Al pur AA 2024 AA 7075 
Ecorr  (V/ESS)  (a) -0,76 -0,40 -0,58 
Ecorr (V/ESS) (b) -0,77 -0,54 -0,60 
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Icath / µA.cm


































































Figure V-1 : Courbes courant-tension obtenues après 12 h d’immersion au potentiel de 
corrosion dans une solution de Na2SO4  0,1 M à Ω = 500 tr.min-1: (a) courbes tracées de      
-1V/ESS à Ecorr, (b) courbes tracées à  partir de Ecorr vers la direction cathodique 
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   V.2. Etat de surface après polarisation cathodique 
     Les surfaces des matériaux ont été observées après la polarisation cathodique. La Figure 
V-2 présente les micrographies de la surface de l’aluminium pur, de l’alliage 2024 et de 
l’alliage 7075 obtenues au microscope optique après une polarisation de -0,85 V/ESS dans 
une solution de Na2SO4 0,1 M. Pour l’alliage 2024, il a été observé que la totalité des 
particules intermétalliques est fortement altérée par la polarisation cathodique. Les 
micrographies obtenues mettent clairement en évidence une dissolution de l’interface 
particule/matrice pour les deux types de particules intermétalliques grossières Al2CuMg et Al-
Cu-Mn-Fe. De toute évidence, la dégradation de l’alliage 2024 provoquée par la polarisation 
cathodique témoigne d’une corrosion de type "alcaline" due à la formation locale d’ions OH- 
issue de la réaction de réduction de l’oxygène au niveau des particules intermétalliques qui 
engendre une augmentation locale du pH. La forte alcalinité locale entraîne donc la 
dissolution du film d’alumine recouvrant l’alliage 2024 principalement à l’interface matrice / 
particules [Jor08] puisque l’alumine est thermodynamiquement instable pour des valeurs de 
pH supérieures à 9 [Pou63]. Au contraire, la surface de l’alliage 7075 est peu sensible à l’effet 
de la polarisation cathodique. On observe sur la Figure V-2 que les particules intermétalliques 
et la matrice ne présente pas d’attaque significative, on peut seulement noter un léger 
changement superficiel des particules intermétalliques qui deviennent plus foncées. Certaines 
particules intermétalliques mixtes présentent une attaque ponctuelle sur une des phases, la 
phase attaquée est la phase Al-Cu-Fe-Mn qui contient environ 30 % de Cu. Cette phase est 
trouvée aussi sur l’alliage 2024 et elle est aussi sensible à la polarisation cathodique. Ces 
résultats confirment que la présence de Cu dans les particules intermétalliques facilite le 
processus de réduction de l’oxygène sur la particule. 
 
     Pour l’aluminium pur, aucune évidence d’attaque sur la surface n’a été notée. Ceci 
s’explique par la difficulté de l’oxygène à se réduire sur le film passif d’alumine.  
 
     Les photomicrographies de la Figure V-2 viennent confirmer que l’alcalinisation de la 
surface, localisée au niveau des particules intermétalliques et issue de la réaction de réduction 
de l’oxygène, joue un rôle important dans l’attaque sélective des particules intermétalliques de 
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Figure V-2 : Micrographies optiques de la surface des matériaux obtenues après 15 et 30  
10 µm 10 µm 
20 µm 
20 µm 
10 µm 10 µm 
 
Chapitre V. Comportement cathodique et anodique des matériaux  
 99 
minutes de  polarisation à -0,85 V/ESS dans une solution de Na2SO4 0,1M 
 
   V.3. Courbes de Levich 
     Pour avoir une meilleure connaissance de l’influence du transport de matière sur la 
réaction cathodique, les courbes de Levich (Figure V-3) ont été obtenues sur le plateau de 
diffusion à un potentiel de -0,85 V/ESS pour l’alliage 2024 et l’alliage 7075 et -1V/ESS pour 
l’aluminium pur. Les courbes ont été tracées après 12 h d’immersion au potentiel de corrosion 
à une vitesse de rotation de 500 tr.min-1. Puis le potentiel cathodique a été appliqué et la 
vitesse de rotation (Ω) a été changée de façon ascendante jusqu'à 2000 tr.min-1 (courbe 
« aller ») et ensuite de façon descendante jusqu'à 100 tr.min-1 (courbe « retour »). Pour chaque 
vitesse de rotation, le courant cathodique a été relevé après 10 min de stabilisation. 
     Pour l’aluminium pur, la densité de courant est la plus faible (2,1 µA/cm²) et est 
indépendante de la vitesse de rotation de l’électrode. Cela indique l’absence de tout effet du 
transport de matière dans la cinétique de réduction de l’oxygène sur la surface de l’aluminium 
pur. On peut supposer que le film passif formé sur l’aluminium pur est continu sur toute la 
surface de l’échantillon et la réaction de réduction de l’oxygène peut se faire uniquement à 
travers un film compact d’alumine amorphe [Sun99]. Il est important de noter que malgré la 
présence d’un film isolant d’alumine, la densité de courant n’est pas négligeable (2 µA/cm²). 
     Pour l’alliage 2024 et l’alliage 7075, les densités de courant augmentent linéairement avec 
la racine carrée de la vitesse de rotation de l’électrode et les densités sont nettement plus 
élevées pour l’alliage 2024. Ce comportement indique que la cinétique de la réaction 
cathodique pour les deux alliages est contrôlée par le transport de l’oxygène du sein de la 
solution vers la surface métallique, en particulier pour l’alliage 2024. Il faut remarquer que 
pour l’alliage 2024 la courbe « aller » est différente de la courbe « retour ». Cette différence 
peut être expliquée par la polarisation cathodique appliquée pendant le temps de réalisation de 
la première courbe qui induit des modifications sur la surface du matériau (Figure V-2). 
Celles-ci vont influencer la courbe « retour ». Ces résultats sont en accord avec les résultats 
des courbes courant-tension de la Figure V-1. 
Sur la Figure V-3, on note que les courbes ne passent pas par l’origine. Pour les courbes 
« retour » (de 2000 à 100 tr.min-1) la densité de courant mesurée à Ω = 0 est de 6 µA/cm² pour 
l’alliage 2024 et de 2 µA/cm² pour l’alliage 7075. Si on compare ces valeurs à celle obtenue 
pour l’aluminium pur, on peut considérer que la valeur de 2 µA/cm², obtenue pour l’alliage 
7075 correspond, comme pour l’aluminium pur, à la densité de courant non diffusionnelle due 
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à la réduction de l’oxygène sur la couche passive. Pour l’alliage 2024, la valeur de 6 µA/cm² 
peut s’expliquer par la dégradation de la surface subie lors de la courbe « aller » qui a induit 
une dissolution chimique de la matrice due à l’alcalinisation locale au niveau des particules 
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Figure V-3 : Courbes de Levich (I vs Ω1/2) obtenues après 12 h d’immersion au potentiel de 
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corrosion dans une solution de Na2SO4 0,1 M : (a) Al pur, (b) AA 2024,  (c) AA 7075 
 
     L’augmentation du courant avec la vitesse de rotation s’explique alors par le fait que la 
réduction de l’oxygène se fait principalement sur les particules intermétalliques. Néanmoins, 
la surface occupée par les particules intermétalliques est de 2,1 % pour l’alliage 2024 et 6,2 % 
pour l’alliage 7075 et de manière contradictoire, les densités de courant sont environ dix fois 
plus élevées sur l’alliage 2024. Ce résultat surprenant entre les deux matériaux peut 
s’expliquer par la taille des particules intermétalliques (Tableaux III-1, III-2 et III-3). Pour 
l’alliage 2024, la réaction cathodique serait contrôlée par la diffusion convective sur les 
particules qui agissent comme des petites électrodes. Pour l’alliage 7075, une grande partie 
des particules se comporterait comme des microélectrodes à cause de leur petite taille (< 5 
µm). De ce fait, la densité de courant serait fixée par la diffusion sphérique, qui est 
indépendante de la convection. 
     L’augmentation de la densité de courant cathodique avec l’augmentation de la vitesse de 
rotation pour l’alliage 7075 (Figure V-3c) correspondrait uniquement au courant diffusionnel 
(diffusion convective) sur les particules intermétalliques les plus grosses (1 % de la surface 
couverte par les particules). 
 
   V.4. Mesures d’impédance dans le domaine cathodique 
     Afin de mieux comprendre le mécanisme de corrosion de l’aluminium pur, de l’alliage 
2024 et de l’alliage 7075 et leur différence de comportement à la corrosion, des diagrammes 
d’impédance ont été obtenus sur le plateau de diffusion cathodique à un potentiel de -0,85 
V/ESS pour l’alliage 2024 et pour l’alliage 7075 et à un potentiel de -1 V/ESS pour 
l’aluminium pur et pour trois vitesses de rotation différentes. Ces essais ont pour but de mieux 
comprendre l’effet du transport de matière sur la cinétique de réaction cathodique des trois 
matériaux. 
     Les diagrammes obtenus pour les trois matériaux sont donnés sur la Figure V-4 en 
coordonnées de Nyquist es sur la Figure V-5 en coordonnées de Bode. Pour l’aluminium pur, 
les diagrammes se caractérisent par une seule constante de temps bien définie attribuable au 
film passif et au transfert de charge due à la réduction de l’oxygène. Pour les trois vitesses de 
rotation les diagrammes se superposent. Ces résultats sont en accord avec ce qui a été observé 
sur la Figure V-3a et confirment qu’il n y a pas de contrôle diffusionnel de la réaction 
cathodique sur l’aluminium pur. 
 

























































































Figure V-4 : Diagrammes d’impédance électrochimique obtenus sur le plateau de diffusion 
cathodique pour différentes vitesses de rotation après 12 h d’immersion à Ecorr : (□) 500 
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Figure V-5 : Diagrammes d’impédance électrochimique obtenus sur le plateau de diffusion 
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cathodique à Ecorr pour différentes vitesses de rotation après 12 h d’immersion : (□) 500 
tr.min-1(○) 1000 tr.min-1, (◊) 1500 tr.min-1, (a) Al pur, (b) AA 2024, (c) AA 7075 
     Pour l’alliage 2024 et l’alliage 7075, les diagrammes présentent deux constantes de temps 
très bien définies (Figure V-5). Pour l’alliage 2024, uniquement la partie basse fréquence des 
diagrammes est influencée par une modification de la vitesse de rotation de l’électrode.  
 
     Pour l’alliage 7075, les diagrammes sont peu dépendants de la vitesse de rotation. Ces 
résultats sont en accord avec le tracé des courbes de Levich (Figure V-3). Les paramètres 
associés aux deux constantes de temps ont été extraits graphiquement et sont donnés dans le 
tableau V-2. La première constante de temps en moyenne fréquence est attribuée au transfert 
de charge (αHF, Qdl et Rtc) et la deuxième en basse fréquence est associée au transport de 
matière (αBF, Qtm et Rtm). 
 
     Dans le Tableau V-2, on note que les paramètres associés à la première constante de temps 
sont indépendants de la vitesse de rotation ; ceci justifie l’attribution de cette constante de 
temps au transfert de charge. Il est intéressant de noter que la valeur de Qdl est environ trois 
fois plus grande pour l’alliage 7075  que pour l’alliage 2024. Ceci serait à relier à la surface 
sur laquelle se produit la réaction cathodique (les capacités sont directement proportionnelles 
à la surface active) et ici les particules intermétalliques qui occupent 6 % de la surface pour 
l’alliage 7075 et 2 % pour l’alliage 2024. Ceci indiquerait qu’à E = -0,85 V/ESS et pour ces 
vitesses de rotation, la réaction cathodique à lieu uniquement sur les particules 
intermétalliques.  
 
     La deuxième constante de temps est associée à la diffusion de l’oxygène. Pour l’alliage 
2024, les valeurs de Qtm et Rtm diminue fortement quand la vitesse de rotation augmente alors 
que la valeur de αBF augmente. Pour l’alliage 7075, les valeurs de Qtm et Rtm diminuent peu 
quand la vitesse de rotation augmente. Il faut noter que la valeur de αBF est anormalement 











Tableau V-2 : Paramètres obtenus graphiquement pour l’alliage 2024 et l’alliage 7075 à 
partir des diagrammes donnés sur la Figure V-4 pour les différentes vitesses de rotation 
dans une solution de Na2SO4 0,1 M  
 
AA 2024 














500 0,87 12.10-6 0,7 0,84 28.10-4 13 
1000 0,87 13.10-6 0,5 0,91 15.10-4 9 
1500 0,88 12.10-6 0,4 0,95 11.10-4 6 
 
AA 7075 














500 0,85 34.10-6 22 0,70 5,6.10-4 110 
1000 0,86 32.10-6 23 0,71 5,3.10-4 90 
1500 0,87 31.10-6 21 0,71 4,9.10-4 95 
 
 
   V.5. Courbes potentiocinétiques dans le domaine anodique 
     Pour les trois matériaux la partie anodique est caractérisée par de longs plateaux de 
passivité en accord avec la présence d’un film passif (Figure V-6). Pour l’aluminium pur et 
pour les deux alliages d’aluminium il n’y a aucune augmentation brutale de la densité de 
courant anodique, ce qui montre la grande stabilité des films et l’absence d’amorçage de 
piqûres dans le domaine de potentiel étudié. 
     La densité de courant anodique associée à chaque matériau sur le plateau de passivité peut 
donner une vision quantitative des propriétés des films de passivité. La valeur moyenne des 
plateaux de courant anodique est de 0,18 ; 0,50 et 0,75 µA/cm2 pour l’aluminium pur, 
l’alliage 2024 et l’alliage 7075 respectivement. Pour l’aluminium pur, la stabilité du plateau 
de passivité et la densité de courant anodique faible expliquent la résistance à la corrosion 
élevée de ce métal pur par rapport à l’alliage 2024 et à l’alliage 7075. De la même façon, 
l’alliage 2024 avec une plus faible valeur de densité de courant anodique que l’alliage 7075, 
possède un film passif plus protecteur que celui formé sur l’alliage 7075.  
 































Figure V-6 : Courbes courant-tension obtenues de Ecorr vers la direction anodique après 12 
h d’immersion au potentiel de corrosion dans une solution de Na2SO4  0,1 M                          
(Ω = 500 tr.min-1) 
 
   V.6. Mesures d’impédance dans le domaine anodique 
     Pour compléter l’étude, des diagrammes d’impédance ont été tracés pour l’aluminium pur, 
l’alliage 2024 et l’alliage 7075 à un potentiel anodique de +0,3 V/ESS (Figure V-7). Pour les 
trois matériaux, les diagrammes d’impédance sont constitués d’une seule boucle capacitive. 
La partie haute fréquence de ces diagrammes a une allure comparable à celle des diagrammes 
obtenus à Ecorr. La taille des diagrammes obtenus au potentiel anodique est toutefois plus 
grande que celles des boucles obtenues à Ecorr. Ces résultats mettent en évidence que la 
polarisation anodique modifie le film passif. Les valeurs de résistance associées aux 
diagrammes d’impédance ont été mesurées graphiquement ainsi que les valeurs de α et Qox et 
sont rapportées dans le Tableau V-3. Ces valeurs montrent qu’il y a une augmentation de la 
résistance des films pour tous les matériaux par rapport aux valeurs de résistance obtenues à 
Ecorr (Tableau IV-1) Cette augmentation peut être attribuée à un épaississement du film passif 
sous l’effet de la polarisation anodique. 
Dans le domaine anodique, les résultats obtenus sont associés aux films de passivité formés 
sur les trois matériaux. Pour l’aluminium pur, on observe que la densité de courant sur le 
plateau anodique (Figure V-6) est faible (0,18 µA/cm²) et la valeur de la résistance associée 
au film (Rox) est grande (2000 kΩ.cm²). Ceci est en accord avec la présence d’un film 
homogène qui recouvre la surface d’un métal pur. Pour les deux alliages, on note que la 
densité de courant anodique est plus faible pour l’alliage 2024 que pour l’alliage 7075 
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(FigureV-6) et inversement les valeurs de Rox sont plus élevées pour l’alliage 2024 que pour 
l’alliage 7075 (Figure V-7). En outre, les valeurs de αox et Qox (Tableau V-3) sont 
relativement proches pour les deux matériaux. Ces résultats s’expliquent par la composition 
chimique différente des matériaux et en particulier de zinc (6,1 %) dans l’alliage 7075 dont la 
présence est néfaste pour la couche passive, ce qui conduit à des courants passifs plus élevés 
et à des couches passives moins protectrices. 
     Cette conclusion confirme les résultats obtenus au potentiel de corrosion où il a été montré 
que les profils de résistivité obtenus pour l’alliage 7075 donnent des valeurs plus faibles que 
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Figure V-7 : Diagrammes d’impédance électrochimique obtenus sur le plateau anodique    
(E = 0,3 V/ESS)  après 12 h d’immersion dans une solution de Na2SO4 0,1M (Ω = 500 
tr.min-1) 
 
Tableau V-3 : Paramètres obtenus graphiquement à partir des diagrammes donnés sur la 
Figure V-7 pour l’aluminium pur, l’alliage 2024 et l’alliage 7075  
Temps d’immersion / h αox Qox (Ω
-1.cm2)sα Rox (kΩ.cm
2) 
Al pur 0,87 7,2.10-6 2000 
AA2024 0,87 2,9.10-6 700 
AA 7075 0,89 2,5.10-6 450 
 
 
   V.7. Etat de surface après polarisation anodique 
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     Les photomicrographies de la surface de l’aluminium pur, de l’alliage 2024 et de l’alliage 
7075 obtenues au microscope optique après une polarisation anodique à +0,3 V/ESS dans une 
solution 0,1 M de Na2SO4 pendant 30 minutes sont montrées sur la Figure V-8. 
     Pour les trois matériaux la surface après polarisation anodique reste sans dommage 
apparent, ce qui confirme les résultats obtenus avec les courbes de polarisation et avec les 
mesures d’impédance électrochimique. Les trois matériaux sont protégés par un film passif 
qui reste très stable dans la toute la plage de potentiels étudiés.  
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de l’alliage 7075, obtenues après 30 min de polarisation à +0,3 V/ESS dans une solution de 
Na2SO4  0,1 M 
 
   V.8. Conclusions 
     Les expériences réalisées dans ce chapitre en conditions de polarisation ne sont qu’une 
représentation extrême des phénomènes de nature cathodique et anodique qui ont lieu au 
potentiel de corrosion.  
     Pour les deux alliages, les données électrochimiques obtenues dans le domaine cathodique 
(courbes courant-tension, tracés de Levich et impédance électrochimique) résultent de la 
réaction de réduction de l’oxygène sur les particules intermétalliques. 
     Les diagrammes d’impédance, caractérisés par deux constantes de temps, confirment les 
résultats stationnaires. La partie hautes fréquences caractérise le transfert de charge et la partie 
basses fréquences traduit les processus diffusionnels. Dans le domaine cathodique, le rôle de 
la couche passive devient négligeable. 
     Les tracés de Levich ont permis de montrer que la réaction cathodique est contrôlée par la 
diffusion convective sur les particules pour l’alliage 2024 alors que le courant est fixé par la 
diffusion sphérique pour l’alliage 7075 car la plupart des particules sont de très petite taille. 
De ce fait les densités de courant cathodiques beaucoup plus élevés pour l’alliage 2024 que 
pour l’alliage 7075. Ceci a pour conséquence de provoquer une alcalinisation localisée du 
milieu importante qui dissout chimiquement le film protecteur d’alumine adjacent aux 
particules intermétalliques et qui est parfaitement illustré par la Figure V-2. 
     Dans le domaine anodique, les essais électrochimiques traduisent la réponse du 
développement des films passifs. Les densités de courant de passivité sont dans l’ordre :   Ia 
(7075) > Ia (2024) > Ia (Al) en accord avec les valeurs des résistances de la couche d’oxyde 
qui donnent Rox (Al) > Rox (2024) > Rox (7075). Ces classements s’expliquent par les 
compositions différentes des films à cause des éléments d’alliage et montrent le rôle néfaste 
du zinc dans la couche d’oxyde. 
     Les résultats d’impédance obtenus dans le domaine anodique sont en accord avec ceux 
obtenus au potentiel de corrosion (profils de résistivité). 
Ces travaux réalisés dans les domaines cathodique et anodique confirment que la réaction 















     L’objectif principal de cette thèse concernait une étude comparative du comportement vis-
à-vis de la corrosion de deux alliages d’aluminium : l’alliage 2024 (AA 2024 T351) et 
l’alliage 7075 (AA7075 T7351) dans une solution de Na2SO4 0,1 M à l’aide de mesures 
électrochimiques (courbes de polarisation, courbes de Levich et spectroscopie d’impédance). 
     Si l’on reprend le cheminement suivi au cours de ces travaux de thèse, les principales 
conclusions sont les suivantes : 
     L’alliage 2024 T351 et l’alliage 7075 T7351 présentent des caractéristiques 
microstructurales très différentes. Pour l’alliage 2024, la précipitation est moins complexe que 
pour l’alliage 7075 avec deux types de précipités intermétalliques grossiers (Al2CuMg et Al-
Cu-Mn-Fe) qui occupent 2 % de la surface totale de l’alliage et des petits précipités répartis 
de façon hétérogène dans la matrice (dispersoïdes). En revanche, l’alliage 7075 présente une 
précipitation plus variée et plus complexe avec des précipites plus fins mais plus abondantes 
qui occupent 6 % de la surface totale de l’alliage. 
     Au potentiel de corrosion, l’alliage 2024 et l’alliage 7075 présentent un comportement 
électrochimique qualitativement similaire à celui de l’aluminium pur. La partie haute 
fréquence des diagrammes d’impédance caractérise principalement le film d’oxyde formé à la 
surface des matériaux. 
 Le comportement CPE observé sur la partie HF des diagrammes d’impédance à Ecorr a été 
analysé à l’aide d’un modèle de loi de puissance. Les résultats obtenus grâce à ce modèle 
ont montré un accord très satisfaisant avec les données expérimentales. L’utilisation du 
modèle de loi de puissance a ainsi permit de donner non seulement un sens physique au 
comportement CPE des trois matériaux mais aussi d’obtenir des profils de résistivité dans 
les couches d’oxyde. Pour les trois matériaux, les profils de résistivité révèlent une zone 
de plus haute résistivité à l’interface métal/film d’oxyde qui diminue progressivement 
quand on s’approche de l’interface film d’oxyde / électrolyte. 
     La comparaison des profils de résistivité pour les trois matériaux montre que l’aluminium 




élément d’alliage. La résistivité du film formé sur l’alliage 7075 est plus faible que celle du 
film formé sur l’alliage 2024; ceci a été expliqué par la présence de zinc (6,1 % dans la 
matrice) qui a un effet néfaste sur le film d’oxyde. 
     Pour les deux alliages, au potentiel de corrosion et dans le domaine cathodique, la réaction 
de réduction de l’oxygène à lieu principalement au niveau des particules intermétalliques. 
Toutefois, il a été montré qu’à Ecorr, cette réaction a lieu préférentiellement sur les particules 
riches en cuivre (4% pour l’alliage 7075 et 2% pour l’alliage 2024). Dans le domaine 
cathodique, cette réaction a lieu sur toutes les particules à cause de la polarisation qui est 
imposée. 
     Pour l’alliage 7075, bien que la surface couverte par les particules intermétalliques soit 
trois fois plus élevée que pour l’alliage 2024, la réduction de l’oxygène est limitée par la très 
petite taille de la plupart des particules et de ce fait la densité de courant cathodique reste 
faible quand la vitesse de rotation augmente (diffusion sphérique). 
     Pour l’alliage 2024, les densités de courant élevées lors de la polarisation cathodique 
conduisent à une dégradation très importante des particules et de l’interface matrice / 
particules. 
     Les résultats obtenus dans le domaine anodique mettent en évidence la différence entre les 
films passifs obtenus pour les trois matériaux et la plus faible résistance du film passif formé 
sur l’alliage 7075 qui a été attribué au rôle néfaste du zinc. 
     Finalement au potentiel de corrosion, le processus de corrosion est contrôlé par la réaction 
cathodique. Il est important de noter que même en l’absence d’espèces agressives, comme les 
ions chlorure, les trois matériaux subissent de la corrosion, générée par la dissolution de la 
couche passive suite à la production d’ions OH-. Ce résultat est particulièrement visible en 
milieu stagnant. 
     Les travaux présentés dans cette thèse ont permis d’obtenir des informations quantitatives 
sur les processus de corrosion des alliages 2024 et 7075. Ces informations ont pu être 
obtenues grâce à des essais en milieu peu agressif (Na2SO4) qui limite la corrosion localisée 
par piqûres. Il reste cependant des points à approfondir comme l’application de modèles 
concernant la diffusion sphérique pour une analyse plus fine de la partie basse fréquence des 
diagrammes d’impédance ou encore une étude analytique des films passifs (épaisseur et 
composition) par exemple par XPS pour pouvoir mieux expliquer le rôle des éléments 
présents dans les films. Ceci permettrait également d’appliquer le modèle de loi de puissance 
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